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Résumé
Le but de ce travail est de renforcer le carbure de bore à 20% d’atomes de carbone B4C
pour son utilisation pour le blindage. Cette thèse a été consacrée à l’étude théorique d’une
nouvelle phase de carbure de bore à l’aide des méthodes ab initio basées sur la théorie
de la fonctionnelle de la densité (DFT), en utilisant l’approximation de la densité locale
(LDA) et du gradient généralisé (GGA). Les méthodes employées ont tout d’abord été
validées en comparant les résultats calculés aux résultats expérimentaux sur le carbure de
bore B4C. Elles ont ensuite été utilisées pour concevoir de nouveaux matériaux.
L’idée a été de renforcer les chaînes C-B-C par rapport à la formation de lacunes. Dans
le nouveau matériau, (B11Cp)C-C, les chaînes sont C-C. En me basant sur le modèle io-
nique de Wade, j’ai aussi trouvé qu’augmenter la concentration en carbone sur l’icosaèdre,
(B10C2)C-C, forme une deuxième phase métastable. La concentration obtenue (28% en
atomes de carbone) sort toutefois du domaine connu d’existence des phases icosaédriques.
Une fois les structures conçues, la deuxième étape a été de vérifier leur (méta)stabilité.
Cela a nécessité le calcul de leurs énergies de formation, de leurs constantes élastiques et
des courbes de dispersion des phonons. La troisième étape a été de vérifier le renforcement
mécanique. Pour cela, j’ai démontré que ces matériaux sont moins sujets à la formation
de lacunes, et que les lacunes qui peuvent se former ne subissent pas de réduction dis-
continue de volume sous pression hydrostatique contrairement à ce qu’il se passe pour
B4C. De plus, les propriétés élastiques calculées ont montré une augmentation du module
d’incompressibilité, du module de Young et du module de cisaillement.
J’ai montré que différentes méthodes peuvent permettre de différencier les matériaux à
chaînes C-C, et plus particulièrement (B11Cp)C-C, de B4C. Ces méthodes sont la diffrac-
tion des rayons X et la spectroscopie vibrationnelle Raman et infrarouge. En particulier,
j’ai identifié tous les modes propres de (B11Cp)C-C en projetant leurs vecteurs propres
sur ceux de B4C et j’ai calculé leur spectre de diffusion Raman en moyenne polycris-
talline. J’ai aussi étudié le spectre Raman de B4C sous pression et les résultats sont en
excellent accord avec l’expérience. Cela m’a permis de valider les identifications des modes
réalisées à pression ambiante et de comprendre la différence entre le calcul en symétrie
monoclinique et l’expérience en moyenne rhomboédrique.
Dans le but de proposer une méthode de synthèse, j’ai ensuite étudié la transition de
phase pouvant se produire sous pression entre le matériau (B11Cp)CC ( représente une
lacune) et le matériau (B11Cp)C-C. Une méthode de synthèse a été élaborée dans le but
de réaliser ce matériau. Cette méthode est une magnésiothermie sous haute pression.
Mots clefs :
Carbure de bore, tenue mécanique, métastabilité, constantes élastiques, lacunes, théo-
rie de la fonctionnelle de la densité, ab initio, transition de phase, haute pression, haute
température, nouvelles phases, phonons, rayons X, infrarouge, intensité Raman, anti-
croisement de Rabi.
vAbstract
The goal of this work is to reinforce the boron carbide B4C in its use for shielding.
This thesis has been devoted to the theoretical study of new boron carbides using ab
initio methods based on the density functional theory (DFT) using the local density
approximation (LDA) and generalized gradient approximation (GGA). These have first
been validated by comparing the calculated results with the experimental data on the
boron carbide B4C. They were then used to design new materials.
The idea was to reinforce C-B-C chains with respect to vacancies formation. In the
new material, (B11Cp)C-C, chains are C-C. With the help of Wade’s ionic model, I have
also found that increasing the carbon concentration in the icosaedra, (B10C2)C-C, forms
another metastable phase. The concentration in the latter phase, 28.6% carbon concentra-
tion, is however outside the domain of concentration were icosahedral phases are known
to exist.
Once the structures were designed, the second step was to check their (meta)stability.
This required the calculation of their formation energies, their elastic constants and of
phonons dispersion curves. The third step was to check mechanical strengthening. To this
end, I have shown that these materials are less subject to vacancy formation, and that
vacancies can withstand a huge hydrostatic pressure without a discontinuous change of
volume, at variance with vacancies in B4C. The calculated elastic properties showed a
large increase in the bulk modulus, Young modulus and shear modulus.
I have shown that different methods can be used to distinguish materials with C-C
chains, especially (B11Cp)C-C, from B4C. These methods are the X-ray diffraction, Raman
and infrared vibrational spectroscopy. In particular, I have identified all of the modes of
(B11Cp)C-C by projecting their eigenvectors onto those of B4C and I have calculated
their Raman scattering spectrum in a polycrystalline average. I have also studied the
Raman spectrum of B4C under pressure, and the results are in excellent agreement with
experiment. This enables me to confirm the mode identifications made at ambiant pressure
and to understand the difference between calculations in a monoclinic symmetry and the
experimental data which exhibit a rhombohedral average.
In order to provide a method of synthesis, I then studied the phase transition that can
occur under pressure between the material (B11Cp)CC ( represents a vacancy) and
the material (B11Cp)C-C. A synthesis method has been elaborated in order to synthesize
this last material. This method is magnesiothermic reaction under high pressure.
Keywords :
Boron carbide, mechanical strength, metastability, elastic constants, vacancies, density
functional theory, ab initio, phase transition, high pressure high temperature, new phases,
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Introduction
Le carbure de bore est un composé de bore et de carbone prenant l’apparence d’un
solide gris-noir. Il n’existe que très peu sous forme naturelle, mais il est très facile de se
procurer les éléments le constituant. En effet, le carbone et le bore sont deux éléments
très présents dans la nature sous forme de graphite (charbon) et de borax par exemple.
Le carbure de bore le plus utilisé possède environ 20% d’atomes de carbone. Il est donc
noté B4C.
Ce matériau est une céramique mondialement connue pour ses remarquables propriétés
telles que sa grande dureté et sa très forte incompressibilité. Ce matériau a aussi une très
faible densité, ce qui en fait le choix idéal pour la réalisation de blindages légers. Son










Fig. 1 – Exemples d’utilisations militaires du carbure de bore à travers le monde.
Grâce à ses excellentes propriétés et à sa synthèse relativement simple, cette céramique
a aussi rapidement envahi l’industrie civile pour la fabrication d’objets nécessitant une
grande dureté comme les outils de découpe ou d’abrasion (Fig. 2).
En plus de ses propriétés mécaniques remarquables, le carbure de bore est aussi parti-
culièrement apprécié en tant qu’absorbeur de neutrons grâce à la haute teneur naturelle en
isotope 10B et à la grande stabilité de B4C sous irradiation et sous température. Il est par
exemple utilisé sous forme de grappes de contrôle dans le cœur des réacteurs nucléaires.
Il peut aussi servir comme paroi interne protectrice des Tokamak permettant d’éviter la
pollution des plasmas (Fig. 3).
Dans ce travail, le carbure de bore est utilisé comme point de départ à cause de ses
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Fig. 2 – Exemples d’utilisations civiles du carbure de bore à travers le monde.
Grappe de contrôle [1] Écran de Faraday en inox avecdépôt de B4C [2]
Fig. 3 – Exemples d’utilisation du carbure de bore dans le nucléaire.
remarquables propriétés utiles au blindage. Les investigations menées sur ce matériau ont
été faites à l’échelle atomique. L’étude du carbure de bore est importante du point de vue
fondamental car elle permet de comprendre d’où proviennent ses excellentes propriétés.
C’est un sujet d’actualité puisque plus de mille articles scientifiques contenant le terme
« carbure de bore » dans leur titre sont sortis pendant mes années de doctorat et ont
principalement pour but de comprendre et d’améliorer ses propriétés déjà excellentes.
Cependant, ces articles sont essentiellement expérimentaux.
Les résultats présentés dans ce manuscrit sont tous théoriques. Ils ont été obtenus par
application des principes premiers, communément appelés calculs ab initio. Le nombre
de matériaux dont les propriétés sont décrites avec une extrême précision grâce aux cal-
culs ab initio ne cesse d’augmenter. De nos jours, les calculs de physique des solides sont
devenus un outil incontournable dans le support et la compréhension des résultats expéri-
mentaux. Ils permettent par exemple de prévoir la stabilité et les propriétés de nouvelles
structures avant même d’en avoir fait la synthèse. Le premier calcul ab initio sur le car-
bure de bore a été publié en 1990 [3] et consistait en un calcul d’énergie électronique
totale par maille. Les calculs ab initio sont généralement très longs, mais depuis les an-
nées 1990, les super-calculateurs permettent le calcul massivement parallèle. Des logiciels
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comme QUANTUM ESPRESSO1 se sont développés et il est maintenant possible de calculer
non seulement l’énergie totale d’un matériau mais aussi les dérivées première, seconde et
troisième de l’énergie électronique par rapport aux déplacements atomiques, aux distor-
sions de la maille ou à des champs électriques et magnétiques. Celles-ci permettent de
connaître de nombreuses informations sur un matériau comme les forces inter-atomiques,
le tenseur des contraintes, les constantes élastiques, les fréquences de vibrations des pho-
nons, la polarisabilité, les charges effectives ou encore le tenseur Raman pour ne citer que
les propriétés utilisées dans cette thèse.
Ces propriétés ont été utilisées afin de comprendre le mécanisme de rupture du carbure
de bore. En effet, malgré ses excellentes propriétés nécessaires au blindage, le carbure de
bore perd sa tenue mécanique s’il est impacté avec un projectile de vitesse suffisamment
élevée. Cette contrainte limite est appelée limite d’Hugoniot. Pour comprendre ce qui se
produit au-delà de cette limite, il a d’abord fallu comprendre la structure atomique de ce
matériau. Grâce aux calculs ab initio, les expériences de spectroscopie vibrationnelle [4]
et de RMN2 [5] ont pu être interprétées et la structure du carbure de bore a pu être
déterminée. La maille élémentaire de B4C est composée d’un icosaèdre (B11Cp) et d’une
chaîne C-B-C. Toujours grâce aux calculs ab initio, la perte de tenue mécanique au-delà
de la limite d’Hugoniot a pu être expliquée [6]. Le résultat est que si les lacunes sont
créées en grand nombre sous choc, celles-ci se placent au centre des chaînes créant un
arrangement CC ( représente la lacune) qui ne tient pas la pression. Des liaisons C-C
se forment réduisant localement le volume de la maille élémentaire et faisant perdre sa
tenue mécanique au carbure de bore.
L’objectif de ce manuscrit est de présenter la conception de nouveaux matériaux per-
mettant de théoriquement renforcer le carbure de bore face à cette perte de tenue mé-
canique. En démarrant des résultats obtenus par les calculs précédents, l’idée a été de
retirer la possibilité de former des lacunes dans les chaînes en modifiant la structure ato-
mique initiale du carbure de bore. Un nouveau type de matériau est donc proposé. Dans
ce matériau, la chaîne ne comporte plus trois atomes C-B-C mais deux atomes seulement
qui forment déjà une liaison C-C.
Les résultats essentiels de ce travail sont :
– La démonstration de la stabilité des mailles des carbures de bore avec des chaînes
diatomiques C-C. Cette démonstration a été obtenue par le calcul des constantes
élastiques et des fréquences de vibration des phonons. En plus de leur stabilité,
j’ai démontré que les matériaux avec chaînes C-C sont théoriquement renforcés par
rapport à B4C d’un point de vue des lacunes. Les matériaux pour lesquels la liaison
dans la chaîne n’est pas formée (CC) sont aussi stables, mais ils ne sont pas
intéressants car ils fragilisent le carbure de bore.
– La différenciation par spectroscopie vibrationnelle des trois types de chaînes : C-B-
C, C-C et CC. Pour le carbure de bore (B11Cp)C-B-C, l’étude du spectre Raman a
aussi été menée sous pression permettant de comprendre l’expérience de M. Mangh-
nani et al. [7].
– L’obtention d’une méthode théorique de synthèse du matériau (B11Cp)C-C impli-
1 Ceci est le logiciel que j’ai utilisé, une liste des logiciels existants est fournie sur dft.sandia.gov
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quant une haute pression, une haute température et un catalyseur.
Ces résultats sont un appel à l’expérience afin de synthétiser la phase de carbure de
bore théoriquement renforcée, (B11Cp)C-C, de stœchiométrie B3.6C.
Le mémoire de thèse est organisé en deux parties. La première partie permet de com-
prendre pourquoi le carbure de bore B4C est couramment utilisé dans le blindage ainsi
que d’exposer l’état de l’art sur les connaissances de ce matériau. La deuxième partie
présente les matériaux proposés pour renforcer le carbure de bore.
La première partie comporte deux chapitres :
– Le premier chapitre constitue un rappel des différentes propriétés mécaniques que
doit nécessairement posséder un matériau pour le blindage. Une comparaison des
matériaux existants amène le lecteur à comprendre pourquoi le carbure de bore est
le matériau de prédilection pour cette application. Le mécanisme de perte de tenue
mécanique est ensuite présenté avec les solutions pour y remédier.
– Le second chapitre constitue un rappel bibliographique sur l’état actuel des connais-
sances sur la structure et les propriétés du carbure de bore B4C. Dans ce chapitre,
les résultats expérimentaux sur le carbure de bore sont utilisés et comparés aux
résultats théoriques de ce travail. Ceci a pour but de valider les méthodes de calcul
ab initio grâce à un matériau dont il existe un support expérimental avant de les
appliquer sur des matériaux purement théoriques.
La deuxième partie comporte deux chapitres :
– Le troisième chapitre est dédié à la présentation des nouveaux matériaux, à la dé-
monstration de leur stabilité, et à la vérification de leur renforcement.
– Le quatrième chapitre a pour but de comparer les propriétés vibrationnelles du
carbure de bore B4C et celle des matériaux à chaînes diatomiques C-C afin de
pouvoir les distinguer.
Une annexe est aussi présentée afin d’aider le lecteur à comprendre comment les résultats
ont été obtenus. L’annexe est composée de trois chapitres :
– Dans l’annexe A, les différentes méthodes de calculs sont présentées.
– Dans l’annexe B, les résultats des calculs permettant de retrouver les valeurs données
dans la thèse sont fournis.
– Enfin , dans l’annexe C, une méthode théorique est proposée afin de synthétiser le
matériau (B11Cp)C-C, celle-ci a été déposée dans un brevet.
Ce travail s’est déroulé de mai 2011 à mars 2015. Au cours de mes années de doctorat,
j’ai aussi eu l’opportunité de réaliser quatre essais de synthèse et quatre caractérisations
des échantillons obtenus entre septembre 2012 et juin 2014. Elles ont été réalisées sur
plateforme (Raman, microsonde nucléaire) ou sur grands équipements (synchrotron So-
leil [8], réacteur de Neutrons Isis [9]). Ceux-ci n’ont pas abouti car je me suis focalisé
sur des spectres Raman ressemblant fortement à ceux recherchés. Toutefois, grâce aux
calculs ab initio, j’ai pu identifier les spectres et les structures formées dont je fournis la
description dans l’annexe C.
Ce travail a été cofinancé par la Direction Générale de l’Armement (DGA), par l’École
Doctorale Polytechnique (EDX) puis par le Centre National de Recherche Scientifique
(CNRS).
Les résultats obtenus dans ce manuscrit ont nécessité l’utilisation des logiciels :
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– QUANTUM ESPRESSO [10] : pour le calcul des énergies et de leurs dérivées.
– fhi98PP [11] : pour la création de pseudo potentiels.
– XCrySDen [12] : pour la visualisation des mailles élémentaires et des densités élec-
troniques.
– GMolden [13] : pour la visualisation dynamique des vecteurs propres des phonons.
– ElaStiC_1.0 [14] : pour connaître les déformations à imposer dans un calcul des
constantes élastiques.
– PowderCell-2.4 [15] : pour le calcul des spectres de diffraction des rayons-X.
– Maple [16], Matlab [17], Fortran95 [18] et Python [19] : pour la programmation et
les post-traitements.
L’ensemble des calculs a consommé environ 1 600 000 heures de temps processeur
réparties sur les super-calculateurs du Grand Equipement National de Calcul Intensif
(GENCI [20] projet 2210) et 700 000 heures sur les machines mutualisées de l’École Po-
lytechnique LLR-LSI.






Perte de tenue mécanique
Le but des matériaux de blindage est de protéger les personnes et les structures face
à un impact d’une grande vitesse. Les matériaux utilisés doivent donc pouvoir arrêter
des projectiles comme des balles. Généralement, cet arrêt se fait en deux étapes. La
première étape est de casser la balle, par exemple avec une céramique. La deuxième
étape est d’amortir le choc avec un matériau plus ductile, par exemple avec un alliage
d’acier ou d’aluminium, ou bien un composite fibreux comme de l’aramide, un verre ou
du polyéthylène [21]. L’ensemble composé de la céramique et de son support forme un
composite dont les performances globales sont deux à trois fois plus élevées que celles de
la céramique seule. De nos jours, plusieurs couches de matériaux aux propriétés différentes
sont donc utilisées à la place d’une grosse épaisseur d’acier.
Dans ce manuscrit, seule la couche de céramique pure est étudiée. A la différence des
autres matériaux, les céramiques sont « des corps composés de substances essentiellement
inorganiques et non métalliques, et formés par une masse en fusion qui se solidifie en
se refroidissant, ou par l’action de la chaleur » [22]. Ces corps sont des agglomérats de
grains dont la cohésion est généralement assurée par un frittage. Le but de cette thèse
est d’améliorer la céramique la plus performante pour le blindage, le carbure de bore, en
modifiant sa structure atomique.
Ce chapitre est dédié à la compréhension de l’utilisation du carbure de bore B4C
en tant que céramique de blindage et à l’explication de sa perte de tenue mécanique.
Dans la première section, les propriétés que la céramique de blindage doit posséder sont
présentées, permettant ainsi de déduire que le carbure de bore est bien le matériau le
plus adéquat. La seconde section est dédiée à l’explication des phénomènes se produisant
dans le carbure de bore lorsqu’il est choqué au-delà d’une certaine vitesse et qu’il perd sa
tenue mécanique. Les solutions proposées pour améliorer les propriétés mécaniques sont
ensuite énumérées dans la troisième section. Enfin, dans la quatrième section, j’énonce les
différents paramètres des calculs ab initio qui m’ont permis, dans ce travail, de calculer
les propriétés des carbures de bore proposés comme solution de renforcement.
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1.1 Caractéristiques recherchées pour le blindage
Pour le blindage, les céramiques couramment utilisées sont le carbure de bore B4C, le
carbure de silicium SiC, l’alumine Al2O3 et le nitrure de silicium Si2N3 [23, 24]. Afin de
comprendre pourquoi ces céramiques sont utilisées et plus particulièrement le carbure de
bore, il faut comprendre les propriétés recherchées dans un matériau pour le blindage.
Dans cette section, ces propriétés sont présentées et comparées pour différents ma-
tériaux. Les propriétés mécaniques sont d’abord présentées dans les trois premiers para-
graphes : propriétés élastiques, plastiques et plastiques sous choc. Ensuite, dans le qua-
trième paragraphe, les propriétés nécessaires à une utilisation pratique du matériau sont
présentées comme sa faible masse, sa simplicité de fabrication, et sa stabilité chimique.
La comparaison de toutes ces propriétés permet de déduire pourquoi le carbure de bore
est bien la céramique de choix pour un blindage performant.
1.1.1 Caractéristiques élastiques
Rappels sur l’élasticité
La rigidité, ou raideur, d’un matériau est la « résistance qu’une substance solide
oppose aux efforts de torsion ou de cisaillement » [25]. C’est cette caractéristique qui
permet de relier linéairement la contrainte exercée sur un matériau à la déformation qu’il
va subir. Cette relation n’est valable que dans le domaine élastique. Le matériau reste dans
le domaine élastique lorsque les déformations sont réversibles, c’est à dire suffisamment
petites pour permettre au matériau le retour à son état initial après une déformation.
La contrainte sur le matériau dépend de la direction et du type de déformation appli-
quée. C’est pourquoi on utilise un tenseur d’ordre quatre pour la définir [26]. Ce tenseur,
noté Cijkl (où (i,j,k,l)∈ [1, 3]4 sont les indices cartésiens) permet de relier la contrainte σij
et la déformation kl par la relation linéaire de Hooke σ = C ·  (voir annexe A.5.1).
Le tenseur de constantes élastiques est mesurable expérimentalement en appliquant
une force sur un matériau et en regardant les déformations associées1. Il est aussi dé-
ductible des calculs ab initio2. Ses composantes sont généralement appelées les constantes
élastiques. Dans les matériaux isotropes3 la plupart des 81 composantes de ce tenseur sont
égales et deux constantes élastiques suffisent à décrire élastiquement le matériau (C11 et
C12). Elles sont associées au module de compression isostatique B (module de volume),
au module d’élasticité longitudinale (module de Young E), au module de cisaillement
(module de Coulomb G) et au coefficient de Poisson ν. Le moyen d’obtenir ces grandeurs
pour des matériaux non isotrope est décrit en annexe A.1.
1 Ceci est la méthode souvent réalisée en ingénierie sur de gros volumes isotropes. Pour connaître les
constantes élastiques de mono-cristaux non isotropes, on utilise généralement les vitesses du son comme
expliqué en annexe sect. A.9.
2 Méthode expliquée en annexe A.5.1.
3 Les matériaux composés de grains agglomérés sont généralement isotropes même si chaque grain
ne l’est pas. En effet, l’orientation aléatoire de chaque grain de matière génère un effet de moyenne
isotropique (voir annexe A.1).
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Caractéristiques recherchées
Pour les matériaux de blindage on va naturellement préférer les matériaux à grande
rigidité, c’est à dire les matériaux ayant un grand module de compressibilité B. Cela
permet d’éviter la déformation des structures protectrices lors des impacts. Un important
module de cisaillement G n’est pas non plus à négliger car il permet de rendre plus difficile
le mouvement des dislocations4 (voir le paragraphe sur domaine plastique).
Tab. 1.1 – Présentation de matériaux à grand module de Young E (en GPa). Lorsque
la référence ne fournit que les Cij, j’ai calculé la moyenne de Hill comme expliqué en
annexe A.1.
Matériau E Réf. Matériau E Réf. Matériau E Réf. Matériau E Réf.
Diamant 1145 [27] TaC 567 [28] MgB12C2 494 [29] TiC 462 [28]
c-BN 909 [30] B6O 507 [31] B4C 472 [32] Al2O3 396 [33]
WC 703 [34] MgB7 498 [35] Bore-α 473 [29] Si3N4 320 [36]
ReB2 682 [37] SiC 496 [38] OsB2 471 [39] AlN 314 [36]
Les valeurs du module de Young E5 de quelques matériaux purs6 très rigides sont
référencés Tab. 1.1. Ces valeurs peuvent varier selon le procédé de synthèse ou selon la
méthode de calcul7. Elles sont toutes extrêmement élevées. En comparaison, les matériaux
les plus communs comme l’acier (E ∼ 200 GPa) et le béton (E ∼ 40 GPa) sont de très
loin plus compressibles que ces matériaux.
Afin d’obtenir un blindage qui se déforme moins qu’une plaque d’acier, un module de
Young supérieur à 200 GPa est donc nécessaire. La plupart des matériaux proposés dans
ce tableau possèdent un module de Young suffisamment élevé pour répondre à l’incom-
pressibilité nécessaire au blindage et empêcher la structure de se déformer.
1.1.2 Caractéristiques plastiques
Rappels sur la plasticité
Lorsque les déformations appliquées à un solide sont trop importantes, la relation liant
les contraintes et les déformations n’est plus linéaire. On dit que l’on sort du domaine
élastique et que l’on passe dans le domaine plastique. Lorsque l’on rentre dans ce domaine,
les déformations imposées au matériau sont irréversibles. Les propriétés le décrivant sont
essentiellement liées au mouvement et à la création des dislocations.
Les principales caractéristiques décrivant le domaine plastique sont : la contrainte de
Peierls-Nabarro, la limite de proportionnalité, la limite d’élasticité, la force idéale (ideal
4Certaines formules empiriques le relient en effet au mouvement des dislocations.
5 Le module de Young est présenté et non le module de compressibilité B car c’est la grandeur la plus
souvent mesurée.
6 Les alliages et matériaux dopés ne sont pas représentés. La valeur théorique du C60 (E=1215
GPa [40]) n’a pas été placée car elle n’a pas été vérifée expérimentalement.
7 Si le module de Young est mesuré en compression, il peut être différent de celui mesuré en traction.
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Fig. 1.1 – Courbe typique des contraintes
en fonction des déformations. σPeierls est la
contrainte de Peierls. σprop. est la limite
de proportionnalité. σlim. elas est la limite
d’élasticité. rupture est la limite de rupture.
σmax est la contrainte maximale. σidéal est la
contrainte idéale, on sait simplement qu’elle
est supérieure à σlim. elas. σrigidité est la pente
de la courbe dans le domaine élastique
strength), la contrainte maximale et la limite de rupture. Ces grandeurs n’ont pas de lien
direct entre elles ni avec les caractéristiques élastiques. Elles sont représentées Fig. 1.1. Sur
cette courbe, le domaine élastique correspond à la partie linéaire et le domaine plastique
correspond à la partie courbe.
La limite de proportionnalité est la contrainte limite pour laquelle s’applique la
loi de Hooke, relation de proportionnalité entre contraintes et déformations [41].
La limite d’élasticité (yield strength) est la contrainte à partir de laquelle un ma-
tériau arrête de se déformer élastiquement. Au-delà de cette contrainte, les déformations
imposées sont irréversibles. Les dislocations bougent et ne peuvent pas revenir à leur
position initiale pour de multiples raisons. Il est aussi possible de voir la formation de
nouvelles dislocations et de nouveaux défauts en grand nombre. La contrainte de Peierls-
Nabarro8 est donc située en dessous de la limite d’élasticité. Tous les matériaux possèdent
des défauts9 dont la présence rend plus difficile le mouvement des dislocations et augmente
donc la limite d’élasticité. Une augmentation de la température, au contraire, rend leur
mouvement plus facile [47]. La limite d’élasticité diminue donc lorsque la température
augmente [48] car celle-ci fournit une partie de l’énergie nécessaire au déplacement et à la
formation des dislocations. Elle suit généralement de très près la limite de proportionnalité
sauf par exemple pour les élastomères [41].
La force idéale d’un matériau est la contrainte nécessaire à la séparation des deux
plans atomiques d’un cristal dont la séparation demande le moins d’énergie. Abusivement
comparée à la dureté, elle est en fait un majorant de la limite d’élasticité et de la contrainte
de Peierls. Elle a été introduite pour la première fois par Frenkel [49] et peut maintenant
être calculée par méthodes ab initio [50]. La force idéale ne doit pas être confondue avec le
critère de Griffith qui représente la contrainte maximale au-delà de laquelle un matériau
fragile se rompt.
8 La contrainte de Peierls-Nabarro (true elastic limit) est la contrainte à partir de laquelle les dislo-
cations dans un matériau commencent à bouger [42]. On peut la calculer en dynamique moléculaire [43],
ab-initio [44] ou la mesurer expérimentalement [45]. Généralement, des matériaux ayant un grand mo-
dule de cisaillement ont une contrainte de Peierls-Nabarro élevée puisque la contrainte de Peierls-Nabarro
dépend (non linéairement) du module de cisaillement [41].
9 il n’y a pas d’exception à température non nulle, le défaut ponctuel augmente l’entropie de configu-
ration S et permet donc de minimiser l’énergie libre F=E-TS où E est l’énergie et T la température [46].
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La contrainte maximale, est la contrainte maximale que peut subir un matériau
avant la striction (voir ci-après).
La limite de rupture correspond à la déformation maximale que peut subir un ma-
tériau avant de se rompre. On dit qu’il y a rupture lorsqu’un grain de matière n’a plus
aucun contact avec les autres. Cette limite n’a pas de lien direct avec les autres caracté-
ristiques. Si cette limite est supérieure à la limite d’élasticité, le matériau est ductile :
il peut subir une déformation plastique sans se rompre. Les métaux sont généralement
des matériaux ductiles10. Si cette limite est égale à la limite d’élasticité, le matériau est
fragile (cassant) : il ne subit pas de déformation plastique avant de se rompre. Les céra-
miques sont des matériaux fragiles, car le mouvement des dislocations y est limité par la
taille des grains et le domaine plastique est donc peu étendu. Pour les matériaux fragiles,
cette limite est aussi nommée critère de Griffith.
Le domaine plastique est généralement séparé en deux zones. Dans chacune de ces
zones un phénomène différent intervient :
– L’écrouissage est un phénomène de renforcement du matériau lorsque celui-ci est
amené dans son domaine plastique, par exemple lors d’un laminage. Dans le domaine
plastique, lorsque le nombre de dislocations devient trop important, leur mouvement
est gêné au sein du grain par le croisement de deux dislocations. On dit que les deux
dislocations sont épinglées car l’énergie à fournir pour les déplacer devient beaucoup
plus élevée. Il y a alors augmentation de la limite d’élasticité. Pour revenir à l’état du
matériau avant écrouissage, on utilise généralement un recuit qui permet de passer
cette barrière énergétique et faire disparaître les dislocations. Afin d’augmenter la
limite d’élasticité, on peut aussi jouer sur la taille des grains. En effet, les dislocations
étant aussi bloquées par les joints de grain, plus les grains sont petits, c’est à dire
plus la densité de joints de grains est grande, plus le déplacement des dislocations
sera difficile et donc plus haute sera la limite d’élasticité (voir l’effet Hall-Petch
sect.1.3.3).
– La striction est le phénomène se produisant après l’écrouissage. Si la contrainte
dépasse la contrainte maximale, alors le mouvement des dislocations n’est plus
bloqué par d’autres dislocations. L’énergie fournie par la contrainte est suffisante
pour faire bouger les dislocations épinglées. Elles migrent donc aux joints de grains
et s’y agglomèrent jusqu’à la rupture. Une fois le phénomène de striction enclenché,
la contrainte à fournir pour atteindre la rupture est de plus en plus faible.
Une des grandeurs les plus utilisées pour caractériser le comportement mécanique d’un
matériau est la dureté. La dureté d’un matériau est la « résistance à la production d’une
empreinte par pression d’un objet de nature différente sur ce matériau » [25]. Elle n’est
pas représentée sur le diagramme Fig. 1.1 car elle ne peut pas être déduite de ce type de
courbe.
La plupart des propriétés plastiques sont comprises dans la dureté. C’est une gran-
deur pour l’ingénierie qui dépend aussi de nombreux autres paramètres comme la taille
du grain, la porosité, la surface de contact entre les grains, la densité de dislocations ou
encore l’orientation des grains entre eux. Elle dépend aussi de l’énergie de formation et de
déplacement des dislocations. Pour cette raison, cette grandeur n’est jamais calculée mais
10 A température ambiante et sans corrosion aux joints de grains.
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uniquement mesurée expérimentalement. En effet, lors d’une indentation, l’essentiel des
contraintes est localisé aux joints de grains. Or la dynamique moléculaire et les calculs
ab initio ne sont pas adaptés pour calculer les contraintes aux joints de grains nécessi-
tant plusieurs centaines de milliers d’atomes pour être représentés. Certaines formules
empiriques permettent toutefois de retrouver grossièrement la valeur de la dureté pour les
matériaux avec uniquement des liaisons covalentes via le calcul de la force de résistance
des liaisons [51, 52] assimilée à deux fois la bande interdite [53].
De nombreuses échelles différentes existent pour comparer la dureté11. Dans cette
section, j’ai utilisé la dureté de Vickers. Elle correspond à la résistance à la pénétration
d’une pointe en diamant et est notée Hv. On dit qu’un matériau est super-dur si sa dureté
de Vickers dépasse les 40 GPa. Il n’y a aucun lien direct entre la rigidité d’un matériau et
sa dureté. Par exemple l’osmium (Os) a un module de compressibilité très fort (B=395-
462 GPa [56]) mais une faible dureté (Hv=3-4 GPa [57]). Inversement, le sous oxyde de
bore (B6O) est super-dur (Hv=45 GPa [58]) mais a un faible module de compressibilité
de l’ordre de celui de l’acier (B=228 GPa [31]).
Caractéristiques recherchées
Pour le blindage, il est nécessaire d’avoir un matériau dont la dureté est supérieure
à celle du projectile. Généralement, les projectiles sont composés d’un matériau très dur
servant d’enveloppe protégeant un noyau très dense comme du plomb ou parfois même de
l’uranium servant à donner de l’inertie à la balle. Les enveloppes les plus dures utilisées
sont à base de carbure de tungstène et de cobalt (91,5%WC-8.5%Co) et leur dureté de
Vickers est de l’ordre de 17 GPa [21]. La dureté requise pour le blindage doit donc être
supérieure à cette limite. Si la céramique est plus dure que le projectile, ce dernier est
(a) Céramique très dure (b) Céramique moins dure
Fig. 1.2 – Comportement d’un projectile lors de l’impact selon le type de céramique
utilisée pour le blindage (Réf. [21]).
11 Pour les minéraux, on la mesure avec l’échelle de Mohs [54] (1-10) donnant au matériau sa capacité
à être rayée par un matériau plus dur. La résistance à la pénétration d’une bille en acier est appelée la
dureté de Brinell [55].
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cassé lors de l’impact (Fig. 1.2(b)). Au contraire, si la céramique est moins dure que le
projectile, il perfore le blindage (Fig. 1.2(a)).
Tab. 1.2 – Duretés de Vickers (GPa) de matériaux "durs" et"super-durs".
Matériau Hv Réf. Matériau Hv Réf. Matériau Hv Réf. Matériau Hv Réf.
Diamant 90-160 [58] cBN 48 [58] SiC 24-39 [59] MgB7 25 [35]
BC5 83 [60] ReB2 48 [37] Si3N4 33 [61] OsB2 24 [39]
c-BC2N 76 [62] B6O 45 [58] MgB12C2 28-33.8 [63] Al2O3 15-20 [64]
Ti/Al/Si/N 55 [65] WB4 42-50 [66] TiC 32 [67] WC/Co 17 [21]
γ-B28 50 [68] IrB 44 [66] WC 30 [57] Y2O3 6-7 [69]
ncTiN/a-BN 45-50 [70] RhB 44 [71] B4C 24-30 [72]
Ces vingt dernières années, de nombreux matériaux super-durs ont été synthétisés.
Une liste des matériaux les plus durs existants à l’heure actuelle est présentée Tab. 1.212
Pour obtenir des matériaux super-durs, il est préférable d’avoir des liaisons covalentes
(orientées dans l’espace) et non ioniques. D’une manière générale, la plupart des composés
riches en bore possédant des icosaèdres dans leur structure (B4C, MgB12C2, MgB7) sont
extrêmement durs mais ne sont pas super-durs (exceptés B6O et γ-B28) [63]. Dans ce
tableau, la plupart des composés super-durs sont difficilement produits en laboratoire
dans des quantités trop petites pour une utilisation industrielle.
1.1.3 Caractéristiques sous choc et rupture
Rappels sur la dynamique des chocs
La limite d’Hugoniot correspond à la valeur de la contrainte maximale subie lors
d’un choc au-delà de laquelle le matériau atteint sa limite d’élasticité dynamique. On la
nomme HEL (Hugoniot Elastic Limit).
Fig. 1.3 – Profil type de la variation de la
vitesse de l’interface en fonction du temps
juste après un choc. La vitesse est ici cal-
culée par dynamique moléculaire [75] pour
une colonne de grains de cuivres choquée
longitudinalement (six grains de matière de
13 nm et 7,2 nm, 400 000 atomes).
La valeur de la limite d’élasticité dynamique n’est généralement pas la même que
celle de la limite d’élasticité atteinte lors d’une traction lente de suffisamment grande
12 La dureté du C60 (Hv=290 GPa [73]) et des nanotubes SP-SWNT (Hv=62-150 GPa) [74]) n’ont pas
été placées car il manque une preuve expérimentale.
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amplitude. C’est un phénomène plus complexe à expliquer faisant intervenir la micro
fissuration et la micro plasticité. On a généralement au-delà du passage de cette limite [76,
77] :
– la micro fissuration qui passe de inter-granulaire à intra-granulaire.
– la micro plasticité qui s’effectue par le mouvement des dislocations et également par
mâclage.
– la déformation qui peut entraîner une transition de phase. Par exemple SiO2 passe
de sa forme quartz-α à la stishovite lorsqu’il est impacté au-delà de 8 GPa [78].
Ces observations, ont aussi été faites lors de simulations par dynamique moléculaire. Avec
l’augmentation de la vitesse de déplacement des dislocations, on peut voir apparaître des
lacunes en grand nombre [79] par entortillement du front de dislocation sur plusieurs
rangées atomiques.[47]. Si la vitesse augmente encore, on peut alors voir apparaître des
macles dans le sillage des dislocations [47].
De nombreux facteurs influent sur cette limite comme la taille du grain (de gros grains
favorisent la nucléation des micro fissures intra-granulaires), la porosité (diminution dras-
tique de la limite élastique d’Hugoniot [78]), les contraintes internes, la fragilité de la phase
vitreuse inter-granulaire ou encore la capacité des microcristaux à accepter la plasticité. A
cause du trop grand nombre de facteurs interdépendants, cette limite est rarement obtenue
par des calculs. Elle est surtout mesurée en choquant le matériau avec un projectile à très
grande vitesse [78]. La limite d’Hugoniot est alors identifiable dans la courbe présentant
la vitesse de l’interface subissant le choc en fonction du temps. Un exemple de ce type de
courbe est montré Fig. 1.313. La pression atteinte lors de ce maximum de vitesse est la
limite d’Hugoniot [80, 81]. La courbe communément obtenue est une montée drastique de
la vitesse de l’interface au moment de l’impact. Le déplacement de la surface augmente
alors la pression dans le matériau. Si on reste dans le domaine élastique, l’interface va
osciller. Si on sort du domaine élastique, afin d’absorber le choc, il est possible d’observer
une rupture de pente qui correspond à de la déformation plastique ou à de la fissuration.
Caractéristiques recherchées
Pour le blindage, il faut choisir les matériaux qui possèdent une HEL la plus élevée
possible. Plus la limite d’Hugoniot est élevée, plus la vitesse et l’inertie des chocs que
peut subir le blindage est élevée. Les matériaux ayant une forte limite d’Hugoniot sont
énumérés Tab. 1.3. Dans la littérature [80, 81], il est connu que le carbure de bore possède
la plus haute limite d’Hugoniot parmi les céramiques. Ici, le diamant et l’alliage Y2O3/Zr
ont des limites d’Hugoniot supérieures mais ces matériaux ne sont pas des céramiques. En
effet, le diamant est un mono-cristal et monoatomique, et Y2O3/Zr est un alliage d’une
céramique avec un métal.
13 D’autre types de courbes peuvent servir à déterminer la limite élastique d’Hugoniot comme la courbe
de la pression sur la surface choquée en fonction du volume déformé. Dans tous les types de courbe une
rupture de pente indique généralement le dépassement de cette limite.
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Tab. 1.3 – Matériaux aux fortes limites élastiques d’Hugoniot (GPa).
Matériau HEL Réf. Matériau HEL Réf. Matériau HEL Réf. Matériau HEL Réf.
Diamant 60-80 [82] Al2O3 15-16 [83] MgO 4-15 [84] AlN 7.6-9.4 [85]
Y2O3/Zr 30 [86] UO2 10-40 [78] SiC 13-14 [77] WC 6.6 [87]
B4C 17-20 [88, 89] SiO2 10-30 [78] Si3N4 10-12 [90] Zr-glass 6.15 [91]
1.1.4 Caractéristiques pratiques
Densité
Si les structures à blinder peuvent rester statiques, alors la masse du blindage joue un
faible rôle dans le choix des matériaux. Il suffit en effet de créer des structures ayant de
grosses épaisseurs de matériaux lourds et résistants aux chocs. Par contre, si la structure
à protéger doit bouger (humain, char, avion ou hélicoptère par exemple), alors la masse
du blindage joue un rôle déterminant.
Afin de minimiser le poids total qui doit être transporté, il est possible de diminuer
l’épaisseur du matériau utilisé (au détriment de la performance face au blindage) ou de
minimiser sa densité. C’est ici la densité au niveau cristallin qu’il faut diminuer et non
celle au niveau macroscopique (porosité). Le matériau doit en effet rester le moins poreux
possible afin d’éviter la baisse de la rigidité, de la dureté et de la HEL. Pour minimiser la
densité cristalline, il faut choisir des structures composées d’éléments légers, c’est à dire
ceux des premières lignes du tableau périodique.
Dans l’ordre de masse atomique, on a donc H, He, Li, Be, B, C, N, O, F, Ne. On
peut retirer les gaz rares He et Ne qui ne permettent pas de former des liaisons, ainsi que
l’hydrogène H qui ne peut former qu’une seule liaison et donc pas de structures tridimen-
sionnelles nécessitant au moins trois liaisons. Le lithium Li (1s2 2s1) et le béryllium Be
(1s2 2s2) ne possèdent respectivement qu’un et deux électrons sur leur orbitale de valence.
Ils ne pourront donc pas non plus former de liaisons covalentes en trois dimensions. Des
liaisons ioniques ou hydrogène seront faciles à former mais seront mécaniquement plus
fragiles que des liaisons covalentes unidirectionnelles. On va donc naturellement aller vers
les matériaux composés de B, C, N voire O pouvant former respectivement 3, 4, 3 et 2
liaisons covalentes pour obéir à la règle de l’octet14.
La valeur des densités des matériaux aux propriétés intéressantes pour le blindage
présentés dans les paragraphes précédents est fournie Tab. 1.4. Les matériaux énumérés
précédemment mais ne figurant pas dans ce tableau sont bien trop lourds pour pouvoir
être transportés.
Une autre propriété faisant intervenir la masse est l’efficacité balistique Eff . Elle
représente le rapport entre la masse surfacique Ma d’acier de blindage nécessaire et suffi-
sante pour arrêter un projectile par la masse surfacique Mc de la céramique nécessaire et
suffisante pour arrêter ce même projectile : Eff = Ma
Mc
[21]. Si Eff = 2 par exemple, il
faut deux fois moins de masse de céramique que d’acier pour arrêter un même projectile.
14 Dans le chapitre suivant, il sera montré des atomes de bore et de carbone formant jusqu’à 5 liaisons
grâce aux structures en forme d’icosaèdres et des oxygènes trivalents dans B6O
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Tab. 1.4 – Densité (g/cm3) des matériaux aux caractéristiques mécaniques intéressantes
pour le blindage les plus légers. Seuls les matériaux n’ayant pas d’atome excédant la
troisième ligne du tableau périodique sont représentés. Y2O3 est ajouté afin de montrer
que sa densité est bien plus importante. Ct pour ce Travail.
Matériau ρ Réf. Matériau ρ Réf. Matériau ρ Réf. Matériau ρ Réf.
C60 1.72 [92] SiO2 2.648 [93] AlN 3.258 [36] MgO 3.58 [94]
B4C 2.52 [95] MgB7 2.717 Ct c-BN 3.48 [30] Al2O3 3.85 [83]
B6O 2.62 [96] SiC 3.2145 [38] Diamant 3.512 [27] Y2O3 6.04 [86]
m-MgB12C2 2.638 [63] Si2N4 3.202 [36]
Les matériaux possédant les meilleures efficacités balistiques sont représentés Fig. 1.4. Ce
sont ceux-là qui sont couramment utilisés pour le blindage. Le carbure de bore est celui
Fig. 1.4 – Efficacité balistique des céra-
miques. a) Vis-à-vis d’un projectile 7,62 à
noyau en acier dur. b) Vis-à-vis d’un pro-
jectile 7,62 à noyau en carbure de tungstène.
Origine : Réf. [21]
qui possède la meilleure efficacité balistique quel que soit le type de perforant.
Stabilité et coût de fabrication
Un matériau pour le blindage doit être le plus stable possible et ne pas réagir sous pres-
sion ou température. La plupart des composés précédemment énumérés dans les tableaux
Tab. 1.1, Tab. 1.2, Tab. 1.3 et Tab. 1.4 sont stables sous pression hydrostatique. Le pro-
blème est généralement leur baisse de tenue mécanique lorsque la température augmente.
Le matériau doit rester à l’état solide sur la plus large gamme possible de température
et ne pas subir de transition de phase ou réagir avec son environnement, généralement de
l’eau (H2O) et de l’air (02, CO2, N2).
Le matériau doit aussi être le plus simple à fabriquer afin de permettre une production
industrielle.
Les deux composés du tableau 1.4 remplissant ces propriétés sont le carbure de bore
B4C et le carbure de Silicium SiC15. Le SiC étant 28% plus dense que le B4C, c’est le B4C
qui parait être le mieux adapté pour les blindages légers.
La température de fusion du B4C est de 2500˚C [97] et sa dureté dépasse celle du
diamant au-dessus de 1200˚C [98, 99]. Il ne s’oxyde pas à température ambiante et seule-
15 Pour connaître, le moyen de synthèse de l’ensemble des matériaux présentés, les références ont été
fournies dans chacun des tableaux.
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ment très faiblement sous température supérieure à 500˚C, car la couche de B2O3 créée
en surface protège le matériau d’une oxydation en profondeur16. Il existe de nombreux
moyens simples de le synthétiser.
Dans la suite de ce manuscrit, je me suis focalisé sur cette céramique uniquement.
1.2 Les problèmes de perte de tenue mécanique
Malgré ses excellentes propriétés, lorsque le carbure de bore est impacté au-delà de sa
limite d’Hugoniot (HEL) d’environ 17-20 GPa, il perd graduellement sa tenue mécanique
jusqu’à 40 GPa, limite au-delà de laquelle le matériau n’a plus de tenue mécanique [95]
(voir Fig. 1.5). Lorsque la courbe d’Hugoniot d’un matériau passe sous son équation d’état
hydrostatique, on dit qu’il y a perte de tenue mécanique.
Fig. 1.5 – Variation de la contrainte en fonction du volume du carbure de bore B4C.
Points et traits pleins : courbes d’Hugoniot obtenues par différentes expériences de chocs.
Traits pointillés : courbe obtenue par extrapolation de l’équation d’état. Le croisement
des courbes a lieu à environ 40 GPa.
Le but de cette section est d’expliquer cette perte de tenue mécanique afin de pouvoir
y remédier.
Pour atteindre la limite d’Hugoniot, la vitesse du choc balistique doit être très élevée.
Or la vitesse du choc détermine le régime de propagation des fissures. En effet, lorsque le
choc est de faible vitesse, la fissure se propage au niveau des joints de grains. On parle
alors de propagation inter-granulaire [100]. Par contre, lorsque la vitesse du choc atteint
16 Tout comme pour l’aluminium ou une couche d’alumine Al2O3 protège l’oxydation en profondeur.
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une valeur critique, alors la propagation de la fissure se fait à travers les grains. On parle
alors de régime intra-granulaire [76]. Dans le cas d’un choc au-delà de la limite d’Hugoniot,
la propagation de fissure se fait essentiellement dans le régime intra-granulaire. Afin de
comprendre le phénomène de perte de tenue mécanique, il faut donc s’intéresser à la
structure du carbure de bore au sein du grain, c’est à dire à sa configuration atomique.
La structure cristalline du carbure de bore B4C est un assemblage composé d’icosaèdres
et de chaînes triatomiques (Fig. 1.6). Les icosaèdres sont formés de douze atomes : onze
atomes de bore et un atome de carbone positionné en site polaire p. Ils sont notés (B11Cp).
Les chaînes sont formées de trois atomes : deux atomes de carbone et un atome de bore
au centre de la chaîne. Elles sont notées C-B-C. Les icosaèdres sont reliés entre eux
directement avec des liaisons covalentes (b2) par les six atomes en site polaire p [101] et
indirectement au moyen des chaînes par les six atomes en site équatorial e. Le B4C est
donc noté (B11Cp)C-B-C et sa maille élémentaire est discutée au chapitre suivant.
Fig. 1.6 – Structure atomique du carbure de bore
B4C. indexation des liaisons de b1 à b7 telles que
nommées dans la Réf. [4]. La maille élémentaire
est (B11Cp)C-B-C. Boule noire : atomes de car-
bone. Un atome de carbone C est localisé sur
un des six sites polaires p de chaque icosaèdre,
et deux atomes de carbone sont aux extrémités
des chaînes. Boule grise : atome de bore localisé
sur un site équatorial. Boule blanche : atome de
bore localisé sur un site polaire ou au centre des
chaînes.
Connaissant la structure atomique du carbure de bore, il est possible de comprendre le
phénomène de perte de tenue mécanique lors d’un impact dépassant la limite d’Hugoniot.
Dans cette section les trois principales hypothèses permettant d’expliquer ce phénomène
sont présentées.
1.2.1 Hypothèse de l’amorphisation
Certains auteurs pensent que la perte de tenue mécanique du carbure de bore est
due à une amorphisation lors de l’impact. En effet, de l’amorphisation a été obtenue
dans le carbure de bore B4C lors d’une nanoindentation [103, 104], lors d’un impact
balistique [88, 105], lors d’une d’une indentation faisant une rayure sur le carbure de
bore [106], et lors d’une dépressurisation [107, 108] faisant suite à une pressurisation non
hydrostatique supérieure à 25 GPa. Les images au HREM (High Resolution Electronic
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Fig. 1.7 – Variation du spectre Raman du carbure de bore en fonction de la profondeur
après indentation selon Réf. [102]. La largeur de la zone élastique est de 21,4 µm.
Microscope), SEM (Scanning Electronic Microscope) et TEM (Transmission Electronic
Microscope) prouvent qu’il y a une perte d’ordre local selon certaines directions privilé-
giées, essentiellement aux joints de grains et le long des micro-fissures. On peut aussi voir
cette perte d’ordre local par une modification du spectre de diffusion Raman aux alentours
du point de contact d’une nanoindentation [104, 102, 109]. 17 Les spectres Raman obtenus
après indentation (représenté Fig. 1.7) ont toujours le même profil que celui du carbure
de bore amorphe [111] avec un gros pic à 1326 cm−1 et un moins intense à 1526 cm−1.
Il est suggéré que ces pics correspondent aux pics D et G du graphite (1350 et
1580 cm−1) et que le fort décalage en fréquence et en intensité observé dans le carbure
de bore amorphe soit dû aux défauts de structure du graphite, comme le dopage par du
bore ou le non-respect des cycles benzéniques (plus de six atomes). Cependant, il n’est
pas possible en l’état actuel de dire si ces deux pics ne sont pas uniquement du carbure
de bore amorphe18. Il est important de voir que les pics caractéristiques du carbure de
bore correspondant à la rotation de chaîne et à la libration de l’icosaèdre sont toujours
présents à 481 et 534 cm−119. Cela indique que du carbure de bore est toujours présent
dans sa forme cristalline parfaite mais caché par la forte intensité des pics du graphite.
La question issue de ces spectres est de savoir d’où provient ce graphite. Est-il formé
lors de l’indentation ? Etait-il déjà présent mais caché par la cristallisation parfaite (donc
d’intensité très forte) de B4C? L’apparition de zones amorphes a aussi été obtenue par
17Cette amorphisation post-indentation a aussi été observée dans B6O [110].
18 Le pic G apparaît très faible, d’où la question : Est-ce véritablement du graphite que l’on voit
apparaître ? Cette question pourrait être résolue en faisant varier la puissance du laser par exemple [112].
On s’attend alors à une variation de la position du pic D.
19 Une description détaillée du spectre est faite en section 2.2.2.
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calcul ab initio en générant des zones de graphite [113, 114].
Il y a toutefois une différence forte entre une indentation et un impact au-delà de la
limite d’Hugoniot. Ce ne sont pas les mêmes processus qui sont activés. De plus, dans l’ex-
périence observant de l’amorphisation après un impact balistique [105], la taille des zones
amorphes n’est que de 1-3 nm, trop faible pour impacter la tenue mécanique. L’amorphi-
sation n’est pas responsable de la perte de tenue mécanique du carbure de bore.
1.2.2 Hypothèse de la transition de phase
Il a été montré par les calculs [115] et par l’expérience [108] qu’une compression hy-
drostatique du carbure de bore ne permet pas de voir une transition de phase.
Cependant, les calculs [107, 115] montrent que sous une pression non hydrostatique
dans l’axe de la chaîne C-B-C, le carbure de bore subit une transition de phase de premier
ordre vers 168 GPa, qui peut être responsable de la perte de tenue mécanique du carbure
de bore. Lors de cette transition, la chaîne se tord progressivement jusqu’à ce que les deux
atomes de carbone réalisent une liaison chimique. Cette hypothèse a été contestée [116]
car la barrière énergétique nécessaire à plier la chaîne est trop élevée. De plus, la pression
à laquelle elle se produit est largement supérieure à la valeur de la HEL (17-20 GPa).
D’autres calculs montrent que la présence de la maille (B12)C-C-C comme désordre
de substitution dans (B11Cp)C-B-C peut porter préjudice à sa tenue mécanique. En effet,
la valeur de sa constante élastique C14 devient négative à 44-46 GPa [117], ce qui est
la signature d’une instabilité mécanique pouvant faire une transition de phase. De plus,
dans les calculs, la phase (B12)C-C-C se décompose en bore α et graphite au-delà de
6 GPa [118]. Cependant les chaînes C-C-C n’ont jamais été observées expérimentalement
(voir chapitre suivant).
Des modifications dans les vitesses du son dans B4C avant et après impact [119, 95, 78]
tendent à faire penser à une modification de la structure du matériau. Cependant, l’analyse
précise des courbes d’Hugoniot et de second choc [88, 95] prouve qu’il n’y a aucune
évidence d’une transition de phase aux alentours de la limite d’Hugoniot. Une légère
réduction de volume non destructrice est toutefois repérée aux alentours de 40 GPa.
L’hypothèse d’une transition de phase lors du choc n’est donc pas vérifiée.
Aucune de ces expériences ne démontre l’existence d’une nouvelle phase de carbure de
bore obtenue après impact.
1.2.3 Hypothèse du rôle des lacunes
Le rôle des lacunes dans la perte de tenue mécanique du carbure de bore lorsque celui-
ci est impacté au-delà de sa limite d’Hugoniot a été étudié par Raucoules et al. [6]. Ils
calculent l’énergie de formation des lacunes dans le carbure de bore et en déduisent que
c’est le bore au centre des chaînes C-B-C qui est le plus sujet à être un site de lacune. Ceci
est cohérent avec la connaissance du fait que l’atome en centre de chaîne est faiblement
lié aux extrémités de la chaîne [98].
Lorsque cet atome de bore est absent, il y a une lacune CC dans les chaînes (
représente la lacune) qui est une absence de densité électronique (montrée par une flèche
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Fig. 1.8 – DFT-LDA. Graphique représentant la réduction discontinue du volume relatif
d’une lacune en centre de chaîne en fonction de la pression [6].
rouge sur la figure de gauche Fig. 1.8). Les deux atomes de carbone sont distants de
2,65 Å et ne forment pas de liaison électronique. Les calculs ont montré que cette lacune
est instable sous pression, car sous pression les deux atomes de carbone de la chaîne
se rapprochent et reforment une liaison électronique C-C dans la chaîne (montrée par
une flèche rouge sur la figure de droite Fig. 1.8). Les deux atomes de carbone sont alors
distants de 1,65 Å. Le volume de la lacune sans liaison électronique (CC) est plus
important de 4 Å3/défaut que celui de la lacune pour laquelle la liaison électronique C-
C est formée. La réduction de volume sous pression est discontinue et a lieu à environ
28 GPa (Fig 1.8). Cette pression peut être atteinte lors de l’impact balistique. C’est cette
réduction discontinue de volume qui fait perdre sa tenue mécanique au carbure de bore
B4C.
Raucoules et al. calculent la concentration [120] de défauts ponctuels de type lacune
sur ce site et s’aperçoivent que la concentration naturelle en lacunes (1014 lacunes/cm3 à
1000 K) est bien plus grande que celle du silicium (5×1010 lacunes/cm3 à 1000 K). Malgré
cela, cette concentration est trop faible pour altérer les propriétés mécaniques de cette
céramique. Cela est cohérent avec le fait que le carbure de bore conserve sa grande dureté
même sous haute température [121]. Cependant, certains phénomènes peuvent augmenter
drastiquement la concentration en lacunes. En effet, lorsque la céramique est choquée au-
delà de sa limite d’Hugoniot, les dislocations et les macles apparaissent en grand nombre
et leur déplacement est rapide. Lorsque les dislocations sont coudées20, leur mouvement
n’est possible que par la création de lacunes [122] (observation confirmée par dynamique
20Une dislocation coudée est formée par l’intersection de deux dislocations.
24 CHAPITRE 1. PERTE DE TENUE MÉCANIQUE
moléculaire [123, 47]) et les lacunes formées se regroupent dans les mêmes parties du
grain [124]. De plus, les lacunes peuvent être plus faciles à faire sous pression [125] et se
former même sans la présence de dislocations [126, 127].
L’hypothèse de Raucoules est qu’au-delà de la limite d’Hugoniot, il est donc possible
de voir apparaître les lacunes en suffisamment grand nombre21 pour détériorer la tenue
mécanique de B4C. Il est aussi connu que les lacunes dans le carbure de bore diminuent
sa dureté [129].
D’un point de vue expérimental, lorsque des lacunes de chaînes sont présentes sans
pression, ni les chaînes C-C, ni B-B, ni C-B n’ont été repérées. Par contre, la lacune la
plus observée est bien celle du centre des chaînes CC [130].
1.3 Méthodes de renforcement
Les différentes caractéristiques nécessaires au blindage sont maintenant connues et
préconisent l’utilisation du carbure de bore comme céramique cassant la balle. Sa limite
d’Hugoniot est d’environ 17-20 GPa et les mécanismes entraînant sa perte de tenue mé-
canique lors d’un impact dépassant cette limite sont aussi connus. De nombreuses études
ont alors été menées afin d’augmenter l’efficacité balistique de cette céramique. Cepen-
dant, seule la dernière étude [116] a cherché à pallier cette perte de tenue mécanique en
proposant de modifier la structure atomique.
Le carbure de bore est généralement fabriqué par frittage classique, éventuellement
sous pression. Toutefois, l’intérêt que peuvent apporter les micro-structures fines amène
aujourd’hui à s’intéresser à la technologie du frittage éclair (SPS) et à la possibilité de
former directement des assemblages matériau dur / matériau ductile sous la forme de
matériaux à gradient de fonction (MGF) [131].
Dans cette section, je présente les différents procédés connus permettant d’améliorer
les propriétés mécaniques de ce matériau. L’influence de la stœchiométrie en carbone est
étudiée dans le premier paragraphe. Des exemples de dopants ou d’alliages composites
sont donnés dans le second paragraphe. Le rôle de la taille des grains et de la porosité est
rappelé dans le troisième paragraphe. Enfin, une méthode permettant d’éviter la formation
de lacunes sous choc est proposée dans le dernier paragraphe.
1.3.1 Variation de la stœchiométrie en carbone
Le carbure de bore avec icosaèdres et chaînes peut accommoder une large gamme
de stœchiométrie en carbone (8,8-20%) tout en conservant sa structure. Mais toutes les
stœchiométries ne sont pas aussi performantes pour le blindage. La variation de la dureté
de Vickers en fonction de la concentration en carbone (Fig. 1.9) a déjà été étudiée [132, 99].
La dureté du carbure de bore augmente avec la concentration en carbone. Le maximum
est atteint pour la concentration de 20% de carbone (Fig. 1.9). Au-delà de 20%, il y
a deux phases distinctes, du carbure de bore et du graphite aux joints de grains. Ce
21Lorsque le silicium est choqué par exemple, sa concentration en lacunes augmente de 5 ordres de
grandeur [128]. Par extrapolation, on peut s’attendre à une augmentation du même ordre de grandeur
dans le carbure de bore.
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graphite diminuant la dureté de la structure. La variation de la dureté est de 30% entre
le carbure de bore à 10,6 et à 20% de carbone [132] et sa dureté ne pas décroît pas avec
la température.
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Fig. 1.9 – Évolution de la
dureté de Vickers en fonc-
tion de la concentration
en carbone (Réf. [99]). Le
même type de courbe est
obtenu pour la résistance à
la flexion.
La variation des propriétés élastiques des carbures de bore en fonction de la concen-
tration en carbone (Fig. 1.10) a été aussi été étudiée expérimentalement [32] (Fig. 1.10)
et par calculs ab initio [133]. La valeur des modules de Young, de cisaillement et de
compressibilité augmente avec la teneur en carbone. Le maximum est aussi atteint pour
la concentration de 20% de carbone. A la stœchiométrie de 20% en carbone, la maille
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Fig. 1.10 – Évolution
du module de Young, du
module de cisaillement et
du module de compressi-
bilité en fonction de la
concentration en carbone
(Réf. [32])
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élémentaire du carbure de bore est essentiellement (B11Cp)C-B-C. Cela confirme que la
substitution d’un carbone en site polaire renforce les liaisons inter-icosaèdres [134]. La
stœchiométrie de 20% en atomes de carbone (B4C) est donc celle qui est recherchée lors
des synthèses de carbure de bore pour le blindage.
Lors des synthèses, il est particulièrement difficile d’obtenir exactement cette stœchio-
métrie, car du graphite ou du bore n’ayant pas réagi restent souvent aux joints de grains.
Afin d’éviter ces résidus, un traitement thermique est souvent nécessaire. Une température
entre 1000 et 1500°C appliquée durant une heure permet d’augmenter la concentration en
carbone afin d’atteindre la concentration B4C. Ceci s’explique essentiellement par l’éva-
poration du bore en surface qui entraîne la diffusion des atomes de bore du volume vers
la surface [135, 136]. Si le traitement thermique se fait sous vide à 1600°C durant deux
heures, alors on retire aussi le carbone libre (graphite aux joints de grains) [137], proba-
blement par réaction de celui-ci avec le bore libre ayant migré en surface des grains.
1.3.2 Alliages et dopants
Les alliages dans lesquels intervient le carbure de bore sont multiples. Généralement,
des grains de carbure de bore sont dilués dans une matrice facilement modelable et ductile
comme de l’aluminium [138] ou du magnésium [139] par exemple. Le but de ce type
d’alliage est multiple. Comme énoncé dans l’introduction, il permet de cumuler dans un
seul matériau l’étape de la destruction du projectile (balle) et l’étape d’absorption de
l’onde de choc. Ce type d’alliage permet également de pouvoir fabriquer des pièces de
formes plus complexes car il n’est pas cassant et donc plus facilement modelable.
Parfois le contraire est réalisé, c’est à dire que le B4C est pris comme matrice principale
dans laquelle est incorporé un matériau plus ductile comme 20% d’aluminium [140, 141,
138], le but étant aussi de rendre moins fragile le carbure de bore (augmenter sa limite
d’élasticité) et d’éviter la propagation des fissures. Les mêmes résultats sont obtenus avec
l’ajout de 20 à 30% de silicium en cours de synthèse [142]. Cela forme du SiC aux joints
de grains par réaction du silicium avec le graphite en excès. Ce SiC permet de protéger le
carbure de bore sous température. En effet, le B4C s’oxyde (peu) à partir de 500°C [24] et
le SiC résiste encore mieux à l’oxydation et aux chocs thermiques [143]. Le dopant utilisé
doit donc pouvoir réagir avec le graphite ou le bore libre afin d’éviter leur excès aux joints
de grains et ainsi densifier sa structure. De la même manière, d’autres dopants comme
le titane ou le tungstène sont aussi utilisés [21] formant du WC et du TiC aux joints de
grains.
Les résultats de ces alliages céramique/ matériau ductile est que, d’une manière géné-
rale, les constantes élastiques diminuent peu, la propagation de fissures est plus difficile,
et la résistance à la flexion est améliorée.
1.3.3 Jeux sur les grains
Densification
Afin d’augmenter la dureté du carbure de bore (et des matériaux en général), il faut
avoir la plus faible porosité possible. Pour obtenir du B4C dense, on peut par exemple
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démarrer d’une taille de grains (de carbone et bore) très fine et réaliser la réaction chi-
mique de synthèse sous pression [132]. Une haute température peut aussi permettre de
diminuer l’espace inter-granulaire. Pour le carbure de bore, cette densification par recuit
n’est observable qu’à 1500° C et significative qu’au-delà de 1800° C [144]. Elle se fait par
frittage soudant les grains entre eux en formant des macles. Pour le réaliser, il est commun
d’utiliser un pressage à chaud avec quelques additifs [145] ou plus simplement un frittage
sans pression favorisé par un léger excès de graphite [137, 146, 147]. Des études récentes
proposent aussi la méthode du frittage éclair (« spark plasma ») permettant de ne pas
supprimer trop les joints de grains [148, 149]. Afin d’éviter que des gaz ne restent enfermés
dans la structure et ne génèrent des bulles donc de la porosité, une idées est de mettre
l’enceinte de pressage à chaud sous vide [150].
Le recuit a aussi pour but de détruire les dislocations dans les grains. Il permet aux
dislocations coudées et épinglées de pouvoir bouger à nouveau et de migrer aux joints de
grains Le matériau devient alors plus élastique et sa limite d’élasticité diminue. C’est le
phénomène inverse de l’écrouissage pour lequel les dislocations sont créées en suffisamment
grand nombre pour bloquer leurs glissements respectifs.
Nanostructuration
Toujours dans le but d’augmenter la dureté du carbure de bore, on peut jouer sur la
taille finale des grains. Il est connu (effet Hall-Petch [151, 152]) que plus la taille d des
grains est petite, plus la dureté, la limite d’élasticité et la contrainte maximale sont élevées
(variation en racine carrée) [153]. La loi Hall-Petch est représentée Fig. 1.11. La limite
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Fig. 1.11 – Variation de la
limite d’élasticité en fonc-
tion de la taille du grain
d’après Réf. [153].
d’élasticité est placée en abscisse mais le même type de comportement est observable
pour la dureté et pour la contrainte maximale. Comme expliqué précédemment, même si
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ces propriétés ne peuvent pas être reliées entre elles, elles ont en commun d’être dues au
glissement des dislocations et à leur accumulation aux joints de grains qui bloquent leur
mouvement22. Lors des synthèses, le but est donc d’obtenir des tailles de grains les plus
petites possibles, de l’ordre d’une dizaine de nanomètres, afin de bloquer le mouvement
des dislocations. Au-delà de cette limite, la loi de Hall-Petch ne peut plus s’appliquer. En
effet, si la taille des grains est encore réduite, alors le matériau devient amorphe, ce qui
lui fait perdre ses excellentes propriétés liées à sa structure cristalline.
Afin d’obtenir des nanoparticules de carbure de bore, il ne suffit pas de démarrer de
grains microscopiques [132, 146]. Par contre, l’utilisation de matériaux initiaux amorphes
(bore amorphe et carbone amorphe, 1550° C pendant 4h) permet d’obtenir des particules
de 50 à 350 nm [154]. La réaction de nanotubes de carbone avec du MgB2 permet d’obtenir
des tailles de grains de moins de 100 nm [155]. Une trop haute température de réaction,
même si favorisant la densification, sera un frein à la nanostructuration car les grains se
soudent entre eux. Par exemple, si la réaction B+C→B4C se fait à 2100˚C, on obtient de
gros cristaux ordonnés, mais des nanocristaux désordonnés si elle se fait à 1000° C [144].
Toute la difficulté est de trouver la température et le temps de réaction permettant
d’obtenir une bonne densification tout en conservant une faible taille de grain. Cette dif-
ficulté est surmontée par l’utilisation du frittage éclair (technique encore peu répandue).
1.3.4 Prévention de la formation de lacunes
Sachant que dans le phénomène responsable de la perte de tenue mécanique du carbure
de bore, les lacunes dans les chaînes jouent un rôle prépondérant, nous allons voir comment
éviter leur formation.
Dans cette section, le premier paragraphe sera dédié à la description des chaînes avec
lacunes, puis la méthode proposée dans la littérature permettant de pallier la formation
de lacunes sera expliquée dans le second paragraphe.
Caractéristiques des lacunes de chaîne
Lorsque le bore du centre des chaînes triatomiques C-B-C est absent, il y a une lacune
formant l’arrangement CC (où  représente la lacune). Il n’y a pas de densité électro-
nique entre les deux atomes de carbone (Fig. 1.12(b)). Lorsque la pression est ajoutée, la
liaison électronique se forme entre ces deux atomes carbone et il y a une chaîne C-C qui
est diatomique (Fig. 1.12(c))
On voit Fig. 1.12 que selon que la chaîne soit formée ou non, la géométrie de l’en-
vironnement des atomes carbone est différente. En effet, regardons la configuration des
atomes entourant un atome de carbone de la chaîne, c’est à dire les trois atomes de
bore en site équatorial et l’autre atome de carbone de la chaîne. On s’aperçoit que leur
agencement semble former un plan comme dans le graphite si la chaîne n’est pas formée
(Fig. 1.12(b)), alors qu’il semble former un tétraèdre comme dans le diamant si la chaîne
est formée (Fig. 1.12(c)).
22 Ce phénomène dépend nombreux autres paramètres rarement mesurés tels que l’état de surface des
grains ou encore la concentration en imperfections.
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(a) C-B-C : isosurface de densité
électronique pour ρ = 0.15
(b) CC : isosurface de den-
sité électronique pour ρ =
0.135
(c) C-C : isosurface de densité
électronique pour ρ = 0.135
(d) C-B-C : isocourbes de den-
sité électronique
(e) CC : isocourbes de den-
sité électronique
(f) C-C : isocourbes de densité
électronique
Fig. 1.12 – Densité électronique des chaines C-B-C, des chaînes C-C
et des arrangements CC. Boules noires : atomes de carbone. Boules
grises : atomes de bore localisés sur un site équatorial. Dans cet exemple,
les chaînes et arrangements proviennent des mailles rhomboédriques
(B12)C-B-C, (B12)C-C et (B12)CC.
Echelle
Pour s’en assurer, les angles et les distances des liaisons de la chaîne C-C et de l’arran-
gement CC sont fournis Tab. 1.5 et comparés à ceux du diamant et du graphite. Dans
ce tableau, la chaîne est étudiée en tant que défaut dans le carbure de bore (B11Cp)C-B-
C. Elle est aussi étudiée en tant que maille simple dans les matériaux avec uniquement
des chaînes C-C et des arrangements CC, pour les trois types d’icosaèdres observés ex-
périmentalement : (B12), (B11C) et (B10C2) qui seront les matériaux étudiés dans cette
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Tétraèdre Angles Distances
Diamant 109,5 109,5 109,5 109,5 1,54 1,54 1,54 1,54
B-C-B C-C-B C-B C-C
Défaut C-C 107,7 107,7 108,6 110,9 1,62 1,62 1,61 1,80
(B12)C-C 107,9 107,9 107,9 111,0 1,59 1,59 1,59 1,70
(B11Cp)C-C 106,1 106,1 107,3 112,2 1,60 1,60 1,59 1,73
(B10C2)C-C 108,0 108,1 105,3 110,6 1,60 1,61 1,62 1,81
Plan Angles Distances
Graphite 120,0 120,0 120,0 90,0 1,42 1,42 1,42 3,35
B-C-B C-C-B C-B C-C
Défaut CC 117,5 118,5 118,2 96,5 1,55 1,55 1,55 2,83
(B12)CC 119,4 119,4 119,4 94,6 1,53 1,53 1,53 3,15
(B11Cp)CC 118,1 118,1 120,0 96,9 1,53 1,53 1,54 2,84
(B11Cp)C-B-C 118,3 118,3 117,4 95,2 1,60 1,60 1,57 2,82
Tab. 1.5 – DFT-LDA. Caractéristiques géométriques de la structure atomique des chaînes
C-C et des arrangements CC. Ces liaisons sont étudiées en tant que défaut dans une
matrice de B4C et dans des mailles avec différents icosaèdres formant des matériaux qui
seront étudiés dans les chapitres suivants. Les angles et distances du diamant (tétraèdre
parfait) et du graphite (plan parfait) sont aussi ajoutés.
thèse23. On s’aperçoit que :
– Dans le cas des liaisons C-C, les angles B-C-B et B-C-C entre les atomes (Tab. 1.5)
sont tous proches de 109,5°. Cela prouve que les deux extrémités de la chaîne forment
chacune presque un tétraèdre, comme dans le diamant. Ces deux quasi-tétraèdres
sont reliés par leur sommet.
– Dans le cas des arrangements CC, les angles B-C-C entre les atomes (Tab. 1.5) sont
proches de 120°, et l’angle B-C-C proche de 90°. Cela prouve que les deux extrémités
de l’arrangement forment chacune presque un triangle équilatéral dont le carbone
est au centre (pyramide plate) comme dans le graphite. Tout comme deux feuillets
de graphite, ces deux parties quasi-coplanaires sont parallèles et éloignées l’une de
l’autre de sorte qu’il n’y ait pas de densité électronique entre elles (Fig. 1.12).
– Dans le cas des chaînes C-B-C, tout comme pour les arrangements CC, l’agence-
ment de l’environnement des extrémités des chaînes est aussi quasi-coplanaire.
Plus l’icosaèdre est substitué24, plus le système s’éloigne d’une symétrie parfaite. Les
positions atomiques ne forment alors plus un tétraèdre totalement régulier et une pyramide
totalement plate. Cette variation de symétrie est importante (<3%) mais suffisamment
faible pour que les structures ressemblent toujours à un tétraèdre et à une pyramide plate.
Les distances calculées dans le carbure de bore sont plus importantes que celles calculées
dans le diamant et le graphite (Tab.1.5) car le rayon de valence du bore (0,84 Å) est un
peu plus grand que celui du carbone (sp3 :0,76 Å, sp2 :0,73 Å et sp : 0,69 Å) [156].
23 Le matériau (B10C2)CC n’existe pas à pression ambiante
24 La substitution est l’échange d’un atome de bore dans l’icosaèdre par un atome de carbone.
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Comme la géométrie des atomes de carbone sur les chaînes C-C ou les arrangements
CC ressemble respectivement à celles du diamant et du graphite, il est donc possible
que l’hybridation de leurs orbitales ressemblent aussi à celles du diamant (sp3) et du
graphite (sp2). Pour le savoir, j’ai d’abord formé une somme partielle d’ondes de Bloch en
Γ (décrite ci-dessous). Je me suis alors intéressé à la projection25 de cette somme partielle
sur les orbitales (s, px, py et pz)26 de l’atome de carbone dans la chaîne. Si le quadruplet
des coefficients de projection est égal à (1111), alors la liaison est de type sp3 comme
celles du diamant. Si le quadruplet est égal à (1011), (1101) ou (1110), alors la liaison est
de type sp2 comme celles du graphite. Dans les carbures de bore, si le coeficient est de
type (x1x2x3x4) avec égalité des coefficients xi à 10%, alors j’estime avoir une liaison sp3.
S’il y a égalité de trois des xi (à 10%) et que le quatrième est nul, alors j’estime avoir une
liaison sp2.
La somme partielle des ondes de Bloch a été calculée de la manière suivante :
– Pour les matériaux à chaînes C-C : dans la somme partielle ont été incluses les ondes
de Bloch pour lesquelles la probabilité de présence est située entre les deux atomes
de carbone de la chaîne et selon les directions du tétraèdre. Ont été exclues les ondes
de Bloch dont la probabilité de présence est sur l’icosaèdre.
– Pour les matériaux à arrangements CC : dans la somme partielle ont été incluses
les ondes de Bloch pour lesquelles la probabilité de présence est située entre l’atome
de carbone des arrangements et les atomes de bore de l’équateur. Ont été exclues
les ondes de Bloch dont la probabililté de présence est orthogonale au plan formé
par ces trois liaisons, et celles dont la probabilité de présence est sur l’icosaèdre.
Les coefficients de projection sont donnés Tab. 1.6.
Il en résulte que, en plus de la géométrie des extrémités de chaînes C-C qui est té-
traédrique, les liaisons autour de chaque atome de carbone forment hybridation sp3 pour
le défaut (B11Cp)C-C et pour le matériau (B10C2)C-C. Cependant, pour (B12)C-C et
(B11Cp)C-C, le transfert de charge de la chaîne vers l’icosaèdre n’est pas réparti de la
même manière sur les quatre orbitales et les critères énumérés ne permettent pas de
conclure que l’hybridation est sp3.
De même, en plus de la géométrie des extrémités des arrangements CC qui est
plane, les liaisons autour de chaque atome de carbone forment une hybridation sp2 pour le
matériau (B12)CC. Cependant, pour le défaut (B11Cp)CC et le matériau (B11Cp)CC,
le transfert de charge de la chaîne vers l’icosaèdre n’est pas réparti de la même manière sur
les quatre orbitales et les critères énumérés ne permettent pas de conclure que l’hybridation
est sp2.
Le type d’hybridation varie donc selon le nombre d’atomes de carbone dans les icosa-
èdres et dans la chaîne. Les hybridations ne sont pas complètes ; le transfert de charge de
la chaîne vers l’icosaèdre existe toujours et sera expliqué section 2.1.5.
25 Celle-ci a été faite avec le logiciel QUANTUM ESPRESSO et XCrySDen.
26 L’harmonique sphérique pz est orientée selon l’axe trigonal (axe de la chaîne), et les harmoniques px
et py selon le plan perpendiculaire. Le repère cartésien est le même pour tous les matériaux.
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Structures à géométrie tétraédrique
OA Défaut C-C (B12)C-C (B11Cp)C-C (B10C2)C-C Diamant
s 0,77±0,05 0,79±0,00 0,64±0,02 0,88±0,06 1±0,00
px 0,83±0,08 0,92±0,00 0,66±0,23 0,82±0,01 1±0,00
py 0,76±0,05 0,92±0,00 0,66±0,22 0,81±0,13 1±0,00
pz 0,84±0,06 0,76±0,00 0,53±0,22 0,79±0,13 1±0,00
CL s0,8p2,4 s0,8p2,6 s0,6p1,8 s0,9p2,42 s1p3
Hyb. sp3 TC TC sp3 sp3
Structures à géométrie plane
OA Défaut CC (B12)CC (B11Cp)CC Graphite
s 0,70 ±0,11 0,81±0,00 0,57 ±0,05 1±0,00
px 0,84 ±0,07 0,82±0,00 0,82 ±0,00 1±0,00
py 0,76 ±0,21 0,82±0,00 0,81 ±0,07 1±0,00
pz 0 ±0,00 0 ±0,00 0 ±0,00 0±0,00
CL s0,7p1,6 s0,8p1,6 s0,6p1,6 s1p3
Hyb. TC sp2 TC sp2
Tab. 1.6 – Coefficients de projection sur les orbitales atomiques (s, px, py et pz) pour
la somme partielle des fonctions de Bloch en Γ (voir texte). La charge de Löwdin (CL)
de la somme partielle est indiquée, ainsi que le mécanisme dominant entre le transfert de
charge (TC), ou l’hybridation sp2 ou sp3. Il est à noter que le transfert de charge de la
chaîne vers l’icosaèdre est toujours présent. La barre d’erreur présentée est la différence
obtenue entre deux projections dans des repères différents.
Prévention de la formation de lacune
Solutions proposées
Il a été démontré que la lacune la plus stable est celle du centre des chaînes [6, 157],
et que c’est précisément celle-ci qui est à l’origine de la perte de tenue mécanique. C’est
donc celle-ci dont la formation doit être évitée lors d’un choc. Une solution a déjà été
proposée afin de diminuer la concentration en lacunes, mais elle n’est valable que dans
les films de B4C [158] et n’empêche en rien la formation de lacunes lors d’un choc. Dans
ce paragraphe, dans l’optique de prévenir la formation de lacunes puis de liaisons C-C au
delà de la limite d’Hugoniot, la solution proposée est de former un matériau dans lequel la
lacune est déjà présente et a déjà formé une liaison C-C [116]. On espère ainsi renforcer le
carbure de bore. De plus, les matériaux avec icosaèdres et chaînes diatomiques comme le
bore γ-B28 (∼(B12)B-B) [159] par exemple ou encore (B12)P-P ont aussi une très grande
dureté (∼50 GPa [68] pour le γ-B28). On peut donc supposer que la dureté du carbure de
bore ne diminuerait donc pas alors si les chaînes sont C-C et non C-B-C. Il est important
que la liaison entre les deux atomes de carbone soit réalisée, car la présence d’une lacune
pourrait conduire à une réduction de volume sous pression comme expliqué dans la section
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précédente.
Vérification de l’énergie de formation
Afin de savoir si le carbure de bore à chaîne diatomiques (B11Cp)C-C est susceptible
d’exister, des investigations sur l’énergie de formation ont été réalisées [116]. D’après
l’annexe A.4, pour qu’un matériau puisse exister, la première condition est que son énergie
totale soit inférieure à celle de la somme de ses constituants (ici bore et carbone) pris
séparément. Cette énergie doit aussi être inférieure à l’énergie des autres phases de carbure
sinon la phase est métastable.
Pour cela, on regarde l’énergie de formation définie comme la différence entre l’énergie
du matériau et celle des atomes le constituant pris séparément dans leur état solide (et
non à l’état gazeux qui fournit l’énergie de cohésion). Par exemple pour (B11Cp)C-C, la
maille élémentaire est constituée de onze atomes de bore et de trois atomes de carbone.
Son énergie de formation Ef est donc calculée par la formule [116] :
Ef(B11Cp)C−C = E(B11Cp)C−C − 11EB − 3EC (1.1)
Si celle-ci est négative, c’est que la configuration (B11Cp)C-C est énergétiquement plus
favorable que celle où les onze atomes de bore et les trois atomes de carbone sont dans
leur état solide. Les énergies du bore et du carbone ont été calculées à partir du bore α,
de maille élémentaire B12, et du diamant, de maille élémentaire C2, par les formules :
EB =
EB12
12 et EC =
EC2
2 (1.2)
L’énergie de formation des carbures de bore augmente avec la pression. Tant que celle-ci
reste négative, le matériau est énergétiquement plus favorable que ses constituants en
phases solides. Pour connaître son domaine d’existence en fonction de la pression, il faut
appliquer les mêmes formules que Equ. 1.1 et Equ. 1.2 mais en remplaçant l’énergie E
par l’enthalpie H(P ) = E(P ) + PV (P ), où P la pression d’étude, et V le volume de la
maille élémentaire. Les résultats obtenus [116] sont donnés Fig. 1.13.





























Fig. 1.13 – DFT-LDA. Enthalpies de
formation (meV/at.) des carbures de
bore [116] (B11Cp)C-B-C, (B11Cp)C-C et
(B11Cp)CC en fonction de la pression
(GPa). Les enthalpies de formation de-
viennent positives à partir de 4, 30 et
70 GPa. La référence en énergie est le
bore α et de diamant.
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On voit que les enthalpies de formation Hf des phases (B11Cp)C-B-C, (B11Cp)C-C
ainsi que (B11Cp)CC deviennent positives au-delà de 70, 30 et 4 GPa en DFT-LDA
fixant ainsi les pressions maximales de synthèse. Toutefois, ce n’est pas parce que Hf
devient positive au-delà de 30 GPa pour (B11Cp)C-C que ce matériau va se décomposer
en bore + carbone à partir de cette limite. Il faut en effet passer une barrière énergétique
souvent très élevée pour passer d’une phase à une autre. Le B4C par exemple, reste du
B4C même sous une pression hydrostatique supérieure à 70 GPa [160]. Inversement ce
n’est pas parce que Hf est négative en dessous de 30 GPa que le mélange bore + carbone
devient une phase de carbure de bore, il faut en effet chauffer le mélange pour passer
la barrière énergétique nécessaire à initier la réaction. Par contre, si on démarre de bore
et carbone sous formes solides, on est certain de ne pas créer du (B11Cp)C-C au-delà
de 30 GPa car bore+graphite devient la phase la plus stable. Les valeurs seuils de 70,
30 et 4 GPa trouvées en DFT-LDA dans Réf. [116] et ce travail deviennent 85, 44 et
15 GPa dans ce travail en DFT-GGA (représenté Fig. 3.19). Le carbure de bore à chaînes
triatomiques (B11Cp)C-B-C reste le plus bas en énergie. On dit que les phases (B11Cp)C-C
et (B11Cp)CC sont métastables par rapport à (B11Cp)C-B-C.
1.4 Méthodes de calcul utilisées
Afin de renforcer le carbure de bore, la méthode utilisée dans ce travail est de renforcer
les chaînes. Pour cela, en continuation du travail initié par Betranhandy et al., il m’a fallu
vérifier les autres critères de stabilité (énoncés annexe A.4) sur le matériau à chaînes
diatomiques (B11Cp)C-C et sur d’autres matériaux qui seront présentés dans la suite du
manuscrit.
Pour cela, j’ai appliqué les calculs ab initio. Cela signifie qu’il n’y a pas27 de paramètre
ajustable. En pratique, j’ai utilisé des modèles structuraux en imposant les positions ato-
miques et les paramètres de la maille élémentaire, et ces différentes données ont été relaxées
afin de trouver un minimum d’énergie. La base de ces calculs est la résolution de l’équa-
tion de Schrödinger d’un problème à plusieurs corps qui sont les noyaux et les électrons,
éventuellement sollicités par un champ de force extérieur (pression, champ électrique, ou
champ magnétique). Afin d’aboutir à une résolution numérique de cette équation extrê-
mement complexe, de nombreuses approximations de calcul ont été inventées.
Dans cette section, les différentes approximations utilisées sont présentées dans le
premier paragraphe, puis les paramètres de calcul sont présentés dans le deuxième para-
graphe.
Les approximations utilisées
Parmi les approximations les plus courantes et qui ont été utilisées dans cette thèse,
on compte :
– le théorème de Bloch [161], permettant de simuler la répétition périodique d’une
maille élémentaire par l’utilisation de conditions aux limites périodiques et donc de
27 Les calculs ne dépendent pas, en principe, du choix du pseudo-potentiel ni du choix de la fonctionnelle
d’échange.
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fonctions d’ondes périodiques. On évite ainsi de traiter un nombre d’atomes proche
de la mole (∼1023 atomes) en se limitant à la maille élémentaire.
– l’approximation adiabatique(Born-Oppenheimer [162]), permettant de séparer les
fonctions d’ondes électroniques des fonctions d’ondes des noyaux.
– la DFT [163, 164] (Density Functional Theory), permettant de s’affranchir de l’en-
semble des fonctions d’ondes électroniques en utilisant la densité électronique.
– l’utilisation de pseudo-potentiels atomiques [165] , permettant de ne pas compta-
biliser les électrons de cœur dans le Hamiltonien. En effet, les propriétés physiques
dépendent essentiellement des électrons de valences, alors que les électrons de cœur
ne sont que faiblement influencés par l’environnement. Les électrons des couches
externes ressentent le pseudo-potentiel généré par l’ensemble composé du nucléon
et des électrons de cœur.
– l’approximation sur l’énergie de la fonctionnelle d’échange et corrélation, qui est
remplacée par celle d’un gaz uniforme d’électrons (LDA [166]) ou pouvant varier
spatialement (GGA [167]).
– pour le calcul des dérivées de l’énergie, le théorème 2n+1 [168] dont une application
est la DFPT (Density Functional Perturbation Theory [169]). Il permet d’avoir accès
aux dérivées d’indice 2n+1 de l’énergie par la seule connaissance de la dérivée d’ordre
n de la densité électronique.
– le calcul est réalisé à température nulle. Ainsi, tous les états électroniques en dessous
du niveau de Fermi sont occupés, et tous ceux au-dessus du niveau de Fermi sont
vides.
Afin de calculer l’énergie totale, j’ai utilisé le logiciel QUANTUM ESPRESSO qui utilise
ces approximations. Dans le code de calcul, certains paramètres sont nécessaires afin
d’obtenir cette énergie.
Paramètres de Calcul
Dans cette thèse, les paramètres de calcul sont les mêmes pour toutes les mailles
élémentaires. Ils permettent d’obtenir une énergie précise à 10−5 Ry près. On dit aussi que
l’énergie est convergée à 10−5 Ry près. Cela signifie que l’augmentation de ces paramètres
ne fait pas varier l’énergie totale de plus de 10−5 Ry/maille élémentaire.
La zone de Brillouin (BZ) doit être discrétisée en un maillage tridimensionnel de
Nk points. Chaque onde de Bloch est calculée sur ces points puis interpolée. Dans ces
travaux, le maillage utilisé est celui de Monkhorst-Pack [170] non centrée en Γ. Le nombre
de points k minimal nécessaire à la convergence de l’énergie a été déterminé et vaut
Nk=12×12×12=1728. Le nombre exact est en réalité réduit à 864 (divisé par deux) grâce à
la propriété d’invariance par renversement du temps (time reversal). Ce nombre est encore
réduit à 468 grâce aux opérations de symétrie si la maille étudiée est monoclinique, et à
182 si elle est rhomboédrique. Ce nombre très élevé, est dû à l’étude de quelques mailles
métalliques dont le niveau de Fermi doit être bien décrit. En effet, pour le carbure de bore
(B11Cp)C-B-C qui est semi-conducteur, un maillage 6×6×6 est suffisant, mais insuffisant
pour le cabure de bore (B11Cp)C-C qui est métallique.
Les fonctions d’onde étant périodiques, elles peuvent être décrites comme une somme
infinie d’ondes planes (série de Fourier). Dans l’implémentation, cette somme n’est pas
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infinie mais limitée par une valeur nommée énergie de coupure. En effet, la contribution
des termes à grand vecteur d’onde est faible. Dans ces travaux, l’énergie de coupure
minimum nécessaire à la convergence de l’énergie a été calculée et vaut 80 Ry.
La forme exacte de la fonctionnelle d’échange et corrélation n’est pas connue [171]
mais peut être bien approximée. De nombreuses fonctionnelles différentes existent [172].
Dans cette thèse, je n’en ai utilisé que deux : la LDA et la GGA. La LDA (Local
Density Approximation) fait comme approximation que l’énergie d’échange et corrélation
du système réel se comporte localement comme celle d’un gaz uniforme d’électrons dont
la densité électronique est celle du système au point considéré. La fonctionnelle LDA
utilisée dans cette thèse est celle de Perdew-Zunger [166]. La GGA, pour laquelle l’énergie
d’échange et corrélation du système réel est toujours localement approximée par celle d’un
gaz d’électron, mais cette fois-ci, ce gaz n’est pas uniforme et peut varier spatialement.
La fonctionnelle GGA utilisée dans cette thèse est celle de Perdew-Wang (PW91) [167].
Le choix de la fonctionnelle utilisée pour décrire la fonctionnelle d’échange-corrélation
dépend du système et des propriétés étudiées. Dans ce manuscrit, par exemple, je montre
qu’il est préférable d’utiliser la fonctionnelle LDA pour le calcul des vibrations du réseau,
alors que la fonctionnelle GGA permet de mieux décrire les paramètres de maille et les
positions atomiques.
Les pseudo-potentiels utilisés ont été générés avec le programme fhi98PP [11] par
E. Betranhandy et al. (pour les calculs en DFT-LDA) et avec le programme atomic [10]
par R. Raucoules et al. (pour les calculs en DFT-GGA).
Dans le cas des matériaux métalliques, la dernière bande de valence croise le niveau de
Fermi et son occupation n’est donc pas totale. Les discontinuités de population au niveau
du croisement peuvent entraîner des problèmes de convergence de l’énergie. Afin d’éviter
ces discontinuités, la variation de l’occupation des bandes croisant le niveau de Fermi est
artificiellement rendue continue. Pour cela, un élargissement type Methfessel et Paxton
[173] a été appliqué avec une largeur σ=0.0015 Ry.
1.5 Conclusion : le carbure de bore, un matériau de
choix
Le carbure de bore B4C cumule d’excellentes propriétés telles qu’une grande incom-
pressibilité (E=472 GPa), une grande dureté (Hv=24-30 GPa), une limite d’Hugoniot qui
est la plus élevée parmi les céramiques (HEL=17-20 GPa), une très faible densité (2,52
g/cm3) et une grande stabilité chimique. Ces propriétés sont conservées sous tempéra-
ture, ce qui fait de ce matériau simple à fabriquer le matériau idéal pour le blindage.
Cependant, malgré ses excellentes propriétés pour le blindage, le carbure de bore perd sa
tenue mécanique lorsqu’il est impacté au-delà de sa limite d’Hugoniot. La raison de ce
phénomène est la réduction discontinue du volume des lacunes pouvant se former dans
les chaînes lors du choc [6]. Le but de cette thèse est de concevoir de nouveaux matériaux
dans lesquels les chaînes C-C seraient déjà formées, et de contrôler si ces matériaux sont
stables et moins sujets à la formation de lacunes.
Le chapitre suivant présente l’état de l’art sur le carbure de bore B4C. Sa maille élé-
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mentaire m’a servi de base pour comparer ses propriétés et celles des matériaux à chaînes
diatomiques. La deuxième partie de cette thèse présente les propriétés des structures à
chaînes diatomiques.
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Chapitre 2
Matériaux : les carbures de bore
D’après le chapitre précédent, le carbure de bore et plus particulièrement le carbure
de bore à 20% de carbone B4C semble être le candidat idéal pour répondre aux pro-
priétés nécessaires au blindage. En effet, il possède un module d’incompressibilité élevé
(∼247 GPa [32]), une limite d’Hugoniot qui est la plus élevée parmi les céramiques
(∼17 GPa [81]), une faible densité (∼2,56 g/cm3 [32]) et un faible prix grâce à sa simpli-
cité de fabrication à partir d’oxydes de bore et de graphite [174, 175, 176], deux composés
très présents dans la nature :
2B2O3 + 7C 1500K−→ B4C + 6CO (2.1)
Afin de comprendre les mécanismes régissant ses propriétés, il est indispensable de
connaître la structure du carbure de bore et son comportement face à un impact dépassant
la limite d’Hugoniot.
Dans ce chapitre, j’ai utilisé les revues de Thevenot [174], Werheit [177] et Domnich
et al. [178] pour résumer les propriétés du carbure de bore, en approfondissant l’aspect
vibrationnel et élastique. Sa structure sera tout d’abord présentée avec ses controverses
historiques sur les positions atomiques. Les propriétés élastiques et vibrationnelles qui en
découlent seront ensuite rappelées pour le carbure de bore à 20% de carbone. Enfin, dans
la dernière section, je valide les méthodes de calcul utilisées en comparant les résultats
qu’elles fournissent avec les données expérimentales.
2.1 Structure atomique des carbures de bore riches
en bore
La stœchiométrie en carbone dans le carbure de bore varie entre environ 8,8% (B10,4C)
et environ 20% (B4C) [179]. Une borne supérieure a été trouvée à 28% [180] mais n’a pas
été confirmée a posteriori. Dans cette gamme (8,8-∼20%), les carbures de bore sont appelés
carbures de bore riches en bore et ont tous le même type de structure avec icosaèdres et
chaînes inter-icosaédriques1. Au-delà de ∼20% de carbone, lors d’une synthèse, on obtient
1 Il ne sera pas fait allusion aux structures type diamant dopé comme BC3 [181], BC7 [182] ou BC5 [68]
ni aux structures graphite dans ce manuscrit.
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du carbure de bore et le graphite en excès se place aux joints de grains. En dessous de 8,8%
de carbone, lors d’une synthèse, on obtient du carbure de bore et le bore en excès se place
aux joints de grains [179] sous forme pure ou sous forme de bore dopé au carbone [183]. La
structure atomique du carbure de bore à 20% en atomes de carbone est aujourd’hui connue.
Par contre, celles des carbures de bore dont les concentrations en atomes de carbone
inférieures à 20% sont encore sujettes à débats. Toutefois, la communauté s’accorde à dire
que pour toutes les concentrations, la structure atomique observée est rhomboédrique
dans le groupe d’espace2 n° 166 : R3m. Cette observation fait essentiellement suite aux
expériences de diffraction de rayons X et diffusion élastique de neutrons [184, 185, 186,
187, 188, 189]3. Il n’est pas encore expliqué comment le même groupe d’espace peut
accommoder une aussi large variation de stœchiométrie en carbone aux concentrations
inférieures à 20%.
Dans cette section, la maille rhomboédrique sera présentée dans le premier paragraphe
ainsi que sa légère baisse de symétrie pour le carbure de bore B4C. Les différentes stœchio-
métries de carbures de bore seront alors exposéees dans le second paragraphe. Les effets
de moyenne obtenus dans les expériences seront ensuite discutés dans le troisième para-
graphe. Les paramètres de mailles et distances inter-atomiques seront présentés dans le
quatrième paragraphe. Enfin, dans le dernier paragraphe, le modèle ionique de Wade sera
présenté et appliqué afin de comprendre la stabilité des ensembles chaînes et icosaèdres.
2.1.1 La maille rhomboédrique
Dans une maille rhomboédrique, les normes des trois vecteurs de Bravais −→a , −→b et−→c sont égales ainsi que les trois angles α, β, γ qu’ils font entre eux4. La maille est
donc définie par deux paramètres notés ar et αr. Les paramètres de maille des matériaux
rhomboédriques présentés dans cette thèse sont donnés en annexe Tab. B.1.
La maille élémentaire est composée de quinze atomes. Douze d’entre eux forment
un icosaèdre comme dans le bore α (noté (B12)) et trois forment une chaîne linéaire
dans l’espace inter-icosaédrique. Dans cette thèse, le matériau est noté (X12)X-X-X où X
représente un atome de bore ou de carbone, les parenthèses entourent l’icosaèdre et les
tirets représentent les liaisons entre les atomes de la chaîne. Les icosaèdres sont reliés entre
eux directement par des liaisons covalentes de type p−p par les six atomes en site polaire
p [101] et indirectement au moyen des chaînes par les six atomes en sites équatoriaux e.
La maille élémentaire est représentée Fig. 2.1 et les sites de Wyckoff occupés sont donnés
annexe A.2.1 (pour une vue d’ensemble du matériau, plusieurs mailles sont représentées
Fig. 1.6).
La maille est parfois représentée par une maille équivalente mais hexagonale. Pour la
maille hexagonale, les normes des vecteurs de Bravais −→a et −→b sont égales et les angles
valent α = β = 90° et γ = 120°. La maille est donc aussi définie par deux paramètres
notés ah et ch. Le volume de la maille est alors trois fois plus grand, les sites de Wyckoff
2 La plupart des solides riches en bore (BRS) cristallisent dans ce groupe d’espace comme (B12)As-As,
(B12)P-P ou encore (B12)O2.
3 Ne sont cités que les papiers donnant les distances inter-atomiques.
4 α = (−̂→b ,−→c ), β = (−̂→a ,−→c ) et γ = (−̂→a ,−→b ).
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(a) Maille élémentaire du carbure de bore rhombo-
édrique
(b) Un icosaèdre et une chaîne
Fig. 2.1 – Maille élémentaire du carbure de bore rhomboédrique. Boule bleue (1) : atome
de centre de chaîne. Boule noire (2) : atome d’extrémité de chaîne. Boule grise (3) : atome
équatorial. Boule blanche (4) : atome polaire. Dans le réseau de Bravais dessiné en a), le
centre de l’icosaèdre est en (0,0,0). Les numéros sont ceux des sites de Wyckoff reportés
en annexe Tab. A.1.
sont les mêmes mais leurs multiplicités sont trois fois plus grandes (il y 45 atomes et non
15). La maille rhomboédrique est la maille élémentaire, la maille hexagonale est la maille
conventionnelle.
Les mailles de carbure de bore possédant des icosaèdres (B12) sont rhomboédriques.
Cependant, lorsque la concentration en carbone dans le carbure de bore avoisine les 20%,
l’un des atomes de bore en site polaire p de l’icosaèdre est substitué par un atome de car-
bone. Ce nouvel icosaèdre est noté (B11Cp). Il possède moins de symétries que l’icosaèdre
(B12) (voir annexe A.2.1). Il s’ensuit une baisse de symétrie dans la maille élémentaire
qui est alors monoclinique base-centrée. La différence entre les paramètres de la maille
rhomboédrique et ceux de la maille monoclinique base-centrée est montrée Tab. 2.1. Ils
ont été calculés avec QUANTUM ESPRESSO en utilisant les methodes expliquées sect. 1.4.
On voit que les paramètres de la maille monoclinique subissent une distorsion d’environ
3% par rapport à ceux d’une maille rhomboédrique dont les trois vecteurs de Bravais
sont égaux. Cependant, malgré la présence certaine d’un atome de carbone sur l’icosa-
èdre, cette distorsion n’a pas été observée à ce jour. Pour cette raison, les paramètres
de maille et positions atomiques calculés en maille monoclinique sont parfois moyénnés
(méthode expliquée annexe A.6). Les calculs dans la maille en moyenne rhomboédrique
permettent de comprendre les propriétés observées expérimentalement, c’est à dire l’oc-
cupation aléatoire d’un des six sites polaires par un atome de carbone (voir paragraphe
suivant).
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Maille Sp. Gr. a b c ∆ α β γ ∆
(B12)C-C-C R3m 5,200 =a =a 0 65,910 =α =α 0
(B12)C-B-C R3m 5,206 =a =a 0 65,960 =α =α 0
(B11Cp)C-B-C Cm 5,219 5,076 =a 2,7 65,983 64,449 =α 2,8
(B11Cp)C-B-C moy R3m 5,171 =a =a 0 65,472 =α =α 0
Tab. 2.1 – DFT-GGA. Paramètres (a,b et c en Å et α, β et γ en degrés) de la maille
monoclinique base-centrée (B11Cp)C-B-C et des mailles rhomboédriques (B12)C-C-C et
(B12)C-B-C et (B11Cp)C-B-C moyennée pour être rhomboédrique (voir méthode en annexe
sect. A.6). ∆ est le pourcentage de différence entre deux paramètres d’une même structure.
2.1.2 Attribution des atomes de bore et de carbone aux sites de
Wyckoff
Historiquement, la première note faisant état d’un carbure de bore (∼B5,4C) a été
rédigée par Moissan en 1894 [190]. La concentration B4C n’a été proposée pour la pre-
mière fois que 40 ans plus tard par Ridgway [191]. Depuis, de nombreuses revues sur ce
matériau ont été publiées [24, 174, 177]. La dernière revue, celle de Domnichet al. [178],
m’a particulièrement aidé à réaliser l’état de l’art sur ce matériau.
Pendant une vingtaine d’années, le débat et les incertitudes ont porté sur l’attribution
des atomes de bore et de carbone sur les différents sites de Wyckoff. La difficulté à attribuer
un type d’atome à tel ou tel site de Wyckoff vient de la section efficace de diffusion
de neutrons qu’offrent les atomes de bore 11B et de carbone 13C [101]. Leurs sections
efficaces sont par hasard très proches et, par cette technique, seuls les paramètres de
maille ont pu être déterminés avec précision [130, 189]. De la même manière, le facteur de
diffusion atomique des rayons X dépend du numéro atomique au carré de chaque atome.
Ce facteur est donc très peu différent pour les éléments légers dont les numéros atomiques
Z sont proches comme le bore (Z=5) et le carbone (Z=6) [101]. Ils sont donc difficilement
différenciables en utilisant les intensités des rayons X diffractés.
Pour ces raisons, il a été attribué plusieurs stœchiométries d’icosaèdres (B12, B11C
et B10C2) et de chaînes (C-C-C, C-B-B, C-B-C) au carbure de bore avant de pouvoir
conclure sur une maille élémentaire.
Carbure de bore à 20% de concentration en atomes de carbone : B4C
Pendant longtemps, la maille élémentaire de B4C (B12C3) a été considérée comme étant
l’assemblage d’icosaèdres composés de douze atomes de bore notés entre parenthèses (B12)
et de chaînes composées de trois atomes de carbone notées C-C-C [184, 192, 193, 194, 195],
où le tiret indique une liaison chimique covalente. Le matériau était donc noté (B12)C-C-C
et correspond bien à la stœchiométrie B4C. Cette conclusion faisait suite aux investiga-
tions par diffraction des rayons X et diffusion inélastique des neutrons, expériences pour
lesquelles la maille est observée dans un réseau rhomboédrique. On pensait toutefois que
le site 1b (centre de chaîne) pouvait s’accommoder aussi bien d’un atome de carbone que
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d’un atome de bore [192] et former une chaîne C-B-C.
Quelques années plus tard, de nouvelles études aux rayons X [196, 186] ont pu montrer
que dans B4C, seuls deux atomes de carbone sont sur la chaîne et que le troisième atome
de carbone de la maille se substitue sur l’icosaèdre, avec une légère préférence pour le site
polaire p par rapport au site équatorial e. La formule pour l’icosaèdre fournit un ratio
(BxC1−x)p6(ByC1−y)e6, dans lequel 0, 93 < x < 1 pour le site polaire et 0, 74 < y < 0, 86
pour le site équatorial [197]. Ces observations ont été confirmées par une série d’expé-
riences RMN [198, 199, 200] grâces auxquelles il a été possible de voir l’environnement
proche (quelques Å) de chaque atome et ainsi confirmer que les atomes de bore des ico-
saèdres étaient parfois substitués par un atome de carbone donnant l’icosaèdre (B11C) et
que la chaîne était bien parfois C-B-C. La communauté pensait que la configuration à
20% était un mélange de (B12)C-C-C et de (B11C)C-B-C.
Des calculs avec potentiels empiriques [201] et ab initio [3, 118, 98, 202, 101, 203,
157], ont permis de comparer les énergies totales des différentes mailles proposées pour
le carbure de bore (voir sect. 3.1.2). La maille (B11Cp)C-B-C est de loin la plus basse en
énergie (suivie ensuite par la maille double (B10C2)C-B-C+(B12)C-B-C, puis (B11Cp)C-
B-C puis (B12)C-C-C). Dans les calculs, les icosaèdres possédant 0, 2 ou 3 atomes de
carbone sont moins stables [201]. La maille (B11Cp)C-B-C est monoclinique à cause de
l’atome de carbone sur l’icosaèdre. Pourtant elle est observée rhomboédrique (l’effet de
moyenne rhomboédrique est expliqué au paragraphe suivant).
Avec la possibilité de calculer les fréquences de vibrations atomiques par DFPT, les
spectres expérimentaux de diffusion Raman [204, 205, 206] et d’absorption infrarouge [207,
208] ont pu être correctement interprétés. La comparaison entre les fréquences de vibration
atomiques théoriques [4, 209, 210] et expérimentales des différentes mailles a permis de
confirmer que la structure atomique est (B11Cp)C-B-C, le p indiquant que l’atome de
carbone qui substitue un atome de bore est sur un site polaire et non sur un site équatorial
(e) (ces spectres sont montrés sect. 2.2.2).
Enfin, les calculs de RMN [5] ont permis une meilleure analyse des spectres expérimen-
taux et ont pu confirmer la présence majoritaire de la maille élémentaire (B11Cp)C-B-C.
Ils ont aussi pu permettre de préciser que les chaînes sont toutes C-B-C, que les atomes
de carbone dans l’icosaèdre ne sont jamais en site équatorial, et que 95% des icosaèdres
sont de type (B11Cp), 2,5% de type (B12) et 2,5% de type (B10C2p), auquel cas les deux
atomes de carbone de l’icosaèdre sont en positions antipodales5.
Défauts dans B4C
L’étude théorique des défauts ponctuels dans le carbure de bore a été récemment faite
par Raucoules et al. [6]. La courbe d’énergie de formation des défauts en fonction du
potentiel chimique est donnée Fig. 2.2.
On voit que le défaut le plus bas en énergie est le défaut bipolaire présenté Fig. 2.1.2.
Cela signifie que la présence d’icosaèdres (B10C2p) environnés d’icosaèdres (B12) est le
défaut le plus probable. Cela confirme l’analyse de Mauri et al. [5] sur les spectres RMN
qui déduit que 2,5% d’icosaèdres sont de type (B12) et 2,5% d’icosaèdres sont de type
5 Positions diamétralement opposées par rapport au centre de l’icosaèdre.
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Fig. 2.2 – Pannel de droite : Variation de l’énergie de formation d’un défaut dans le
carbure de bore (B11Cp)C-B-C en fonction du potentiel chimique (de Réf. [6]). Pannel
de gauche : défaut bipolaire. L’icosaèdre deux fois substitué en configuration antipodale
(B10C2) est placé à coté d’un icosaèdre zéro fois substitué (B12).
(B10C2p) au sein de la structure (B11Cp)C-B-C.
Les défauts les plus bas en énergie sont le défaut bipolaire, mais aussi le défaut (B12)C-
B-C dans la région riche en bore (µB = 0). En effet, la différence entre l’énergie de
formation du défaut bipolaire et l’énergie de formation du défaut (B12)C-B-C est inférieure
à la précision des calculs [6].
Le défaut de type lacune neutre (notée ) dont l’énergie de formation calculée est
la plus basse est la lacune au centre de la chaîne (défaut (B11Cp)CC Fig. 2.2). Ceci
est cohérent avec la faible occupation du site 1b observée en diffraction de neutrons par
Morosin [130] qui indique une concentration de 15 à 25% de lacunes pour ce site (15%
pour B4C augmentant à 25% pour B9C). Il est en effet connu que le centre de chaîne est
faiblement lié et peut former des lacunes [179].
Autres stœchiométries
La concentration atomique en carbone dans le carbure de bore dépend des conditions
de synthèse. Elle peut varier entre environ 8,8% et environ 20% [179] selon la propor-
tion des réactifs imposée durant la croissance des cristaux. Dans toute cette gamme,
la symétrie R3m est conservée. Il est étonnant que la même structure puisse accom-
2.1. STRUCTURE ATOMIQUE DES CARBURES DE BORE RICHES EN BORE 45
moder une variation de stœchiométrie aussi large. On ne voit pas apparaître d’atomes
interstitiels lors des synthèses [211], et les excès de bore ou de carbone restent bloqués
aux joints de grains [132, 212]. Cela rend particulièrement difficile la détermination de
la limite supérieure de concentration en atomes de carbone (19,8% [208], 20% [179],
21,4% [213],21,71% [214, 146]) car il est possible de confondre le carbone libre avec le
carbone lié dans la structure si on utilise des moyens chimiques.
Pour déduire la concentration en carbone, on utilise généralement les paramètres de
maille facilement déductibles par diffraction des rayons X6. En effet, une diminution de
la concentration en atomes de carbone induit une légère augmentation des paramètres de
maille ah et ch [179]. Cela est dû au rayon de valence du carbone qui est plus petit que
celui du bore. Lorsque la concentration en atomes de carbone diminue en dessous de 20%,
les sites de Wyckoff occupés par des atomes de carbone deviennent occupés par des atomes
de bore. Plus particulièrement ceux situés sur le site polaire des icosaèdres, donnant les
icosaèdres (B12), puis ceux situés sur les chaînes, donnant les chaînes C-B-B [215]. A la
concentration en atomes de carbone de B13C2 (13,3%) par exemple, la maille élémentaire
observée expérimentalement est interprétée comme (B12)C-B-C [216] ou comme (B11C)C-
B-B [217]. Le type de chaîne C-B-B a aussi été vu expérimentalement par Morosin [218]. La
maille que les calculs ab initio prédisent être la plus basse en énergie à cette stœchiométrie
est la maille (B12)C-B-C [219] mais elle est métallique dans les calculs [220] alors que le
carbure de bore est semi conducteur. La structure (B11C)C-B-B a une énergie de formation
positive et est instable [202, 221].
D’autres auteurs pensent que la stœchiométrie B4C n’est jamais atteinte mais que la
borne supérieure de concentration en carbone est B4,3C [222]. La répartition des atomes
de bore et de carbone dans B4,3C est alors 100% d’icosaèdres (B11C), 81% de chaînes
C-B-C, et 20% de chaînes C-B-B [208]. Ces auteurs ont aussi étudié la modification des
chaînes et des icosaèdres en fonction de la concentration en carbone. Le résultat est donné
Fig. 2.3. On voit que plus on se rapproche de la stochiométrie à 20% de carbone, plus
les icosaèdres sont (B11C) et les chaînes C-B-C, ce qui est cohérent avec le résultat des
expériences énoncées précédemment. La présence de chaînes C-B-B est en contradiction
avec les calculs ab-initio [5, 101]
Certains autres types de chaînes avec lacune (notée ) comme CC [130] ou l’ab-
sence de chaînes [224, 189] ont aussi été observés expérimentalement en tant que défaut,
essentiellement lorsque la concentration en carbone diminue. La concentration moyenne
de défauts est d’environ 9,3% (pour B13C2) [208]. La connaissance de la concentration en
défaut est essentielle afin de déterminer des propriétés telles que les constantes élastiques
ou la bande interdite de la structure de bande [211, 225].
Conclusions
Grâce aux très nombreuses mesures réalisées et aux investigation théoriques, pour la
stœchiométrie B4C, il y a accord sur :
6 On peut aussi utiliser par exemple la densité après avoir retiré la porosité et le graphite aux joints
de grains, mais le résultat sera moins précis. On peut aussi utiliser la rétro-diffusion de Rutherford (RBS)
qui permet d’avoir accès à la stœchiométrie.
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Fig. 2.3 – Variation de la concentration en éléments de structure (B12), (B11C), C-B-C,
C-B-B et en mailles élémentaires sans chaînes, en fonction de la concentration en carbone
dans le carbure de bore de Réf. [223]
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– la présence majoritaire d’icosaèdres (B11Cp) (>98%) et de chaînes C-B-C.
– la présence en grand nombre de plusieurs types de défauts au sein de la structure.
– les défauts sont essentiellement des défauts d’icosaèdre : le défaut bipolaire (B10C2p)
et l’icosaèdre (B12). On voit aussi des défauts de substitution dans les chaînes si la
stœchiométrie B4C n’est pas atteinte.
– la faible liaison du site 1b (centre de chaîne), ce qui en fait le site de lacune le plus
énergétiquement favorable et le plus vu expérimentalement.
– le fait que, dans les calculs, la présence du carbone sur un site polaire de l’icosaèdre
réduise le nombre de symétries de la maille élémentaire comparativement à la maille
dont l’icosaèdre est (B12). En effet, la maille (B11Cp)C-B-C ne possède plus que deux
opérations de symétrie et cristallise dans un réseau monoclinique base centrée du
8eme groupe d’espace Cm.
– le fait que la concentration en défauts dépende du type de synthèse.
Malgré tout, il y a désaccord sur :
– la borne supérieure de concentration en carbone (sans compter le graphite aux joints
de grain) qui avoisine les 20% sans être parfaitement définie.
– la structure atomique du carbure de bore pour les concentrations en atomes de
carbone inférieures à 20%.
– la présence de chaînes C-B-B, prédites instables par la théorie.
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Les désaccords sur les observations expérimentales sont probablement essentiellement liés
aux nombreuses méthodes de synthèse différentes. En effet, à même stœchiométrie, les syn-
thèses peuvent fournir des produits de tailles de grain différentes, de porosités différentes,
de concentrations en défauts et en impuretés différentes, ou encore de quantité de gra-
phite aux joints de grains différentes [226, 227, 228, 229, 179, 230, 231, 187, 144, 154, 176].
L’importance de bien préciser l’origine du carbure de bore étudié a été soulignée lors de
la conférence ISBB2014 The 18th International Symposium on Boron, Borides and Re-
lated, ISBB2014. Sans cette précision, il est impossible de comparer les propriétés d’un
échantillon à l’autre.
2.1.3 Spectres de diffraction des rayons X




































































































































Fig. 2.4 – DFT-GGA. Spectres de diffraction des rayons X (raie Kα du cuivre) théoriques
de (B11Cp)C-B-C obtenus dans ce travail en maille monoclinique moyennée pour être
rhomboédrique (figure du haut) et en maille monoclinique (figure du bas). Les indices
de Miller des plans sont donnés dans les repères rhomboédriques et monocliniques. Les
indices équivalents en maille hexagonale sont donnés en annexe Tab. B.12. Les angles et
intensités sont référencés en annexe Tab. B.13. Le premier et le deuxième triplet sont
discutés Tab. 2.2.
La différence entre le spectre de diffraction des rayons X obtenu en théorie pour la
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maille monoclinique (B11Cp)C-B-C et pour une maille monoclinique moyennée pour être
rhomboédrique est donnée Fig. 2.4. La moyenne des vecteurs de Bravais et des posi-
tions atomiques a été faite comme indiqué en annexe sect. A.6. Les calculs seront validés
sect. 2.1.4.
La distorsion du réseau de (B11Cp)C-B-C par rapport au réseau moyenné est d’environ
3% (voir Tab. 2.1). Si le matériau était vu monoclinique, on obtiendrait des pics supplé-
mentaires dans le spectre de diffraction des rayons X (Fig. 2.4). En effet, par la baisse de
symétrie, certains pics se dédoublent (parfois se détriplent). La liste des dédoublements
est fournie Tab. 2.2 pour les deux premiers triplets, car ce sont ceux qui sont les plus
représentatifs du carbure de bore. La liste complète des dédoublements est fournie en
annexe Tab. B.12.
Tab. 2.2 – Valeurs calculées de la position (2θ) et de l’intensité (I) X des deux triplets ca-
ractéristiques en fonction du plan hkl pour la maille (B11Cp)C-B-C monoclinique (groupe
Cm) et pour la maille (B11Cp)C-B-C moyennée pour être rhomboédrique (groupe R3m).
La longueur d’onde est celle de la raie Kα1=1.54 Å du cuivre.
Premier Triplet Deuxième Triplet
R3m Cm R3m Cm
hkl 2θ I hkl 2θ I hkl 2θ I hkl 2θ I
1 0 0 19,72 8 1 1 0 19,53 17 1 -1 0 31,97 11 0 2 0 31,79 7
0 0 1 19,96 2 1 1 1 31,90 9
1 1 1 21,98 24 -2 0 1 22,04 31 2 1 1 34,89 61 -3 1 1 34,63 61
1 1 0 23,49 55 2 0 0 23,08 35 -2 0 2 35,53 31
-1 1 1 23,66 46 1 -1 1 37,84 100 2 0 1 37,54 48
0 2 1 37,82 100
On voit Fig. 2.4 que si la maille était vue monoclinique et non rhomboédrique, il y
aurait essentiellement deux pics supplémentaires visibles aux bas angles : le pic (200) et
le pic (-202). Ces deux pics supplémentaires apparaîtraient entre les pics de diffraction
dus aux plans d’indices de Miller (111) et (110) et aux plans (211) et (1-11) (référence
rhomboédrique). Selon le tableau Tab. 2.2, on sait que les deux triplets principaux connus
pour le carbure de bore deviennent un quintuplé et un sextuplé dont seulement quatre
pics pourraient être observés. Les autres pics sont d’intensité trop faible ou sont cachés
dans l’élargissement d’un pic plus intense.
Malgré la présence certaine d’icosaèdres (B11Cp), les expériences de diffraction de
neutrons ou de diffraction des rayons X n’ont jusqu’à maintenant pas fourni de spectres
indiquant que le réseau est monoclinique base-centrée. Nous verrons tout de même dans
la suite que certains spectres peuvent pourtant s’y apparenter.
Afin d’expliquer l’observation de spectres rhomboédriques, il a été suggéré que les
phénomènes de cinétique lors de la croissance des cristaux ne choisissent pas préférentiel-
lement l’un des six sites polaires pour la substitution d’un atome de bore par un atome de
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carbone dans l’icosaèdre (B11Cp) [196]. Le carbone occupe donc aléatoirement l’un des six
sites polaires, et sa position change d’une maille à l’autre, créant un désordre de substitu-
tion, aussi appelé désordre de configuration. Dans un calcul ab initio, la maille élémentaire
(B11Cp)C-B-C est monoclinique. Elle est répétée périodiquement et les atomes en site po-
laire ne sont pas équivalents à cause du carbone sur l’icosaèdre répété à une position
identique. L’expérimentateur verra au contraire une moyenne sur toutes les mailles du
cristal, et les sites polaires seront équivalents. Ceci est confirmé par les études théoriques
à température non nulle. En effet, plus haute est la symétrie, plus haute est l’entropie. Les
phases haute température ont une plus haute symétrie. Afin de savoir laquelle des phases
est la plus basse en énergie avec les calculs ab initio, il ne faut pas comparer leurs énergies
mais leurs enthalpies libres de Gibbs : H∗ = E + PV − TS [232]. A la température de
synthèse du carbure de bore B4C, le terme -TS réduisant l’énergie libre est plus important
lorsque le carbone est situé aléatoirement sur un des six sites polaires et génère un réseau
en moyenne rhomboédrique par rapport au cas où il est toujours sur le même site polaire
et cristallise dans un réseau monoclinique [3]. Afin de simuler les spectres expérimentaux,
il faut donc moyenner la maille monoclinique pour la rendre rhomboédrique (voir méthode
annexe sect. A.6).
La comparaison entre le spectre expérimental de B4C et le spectre théorique ob-
tenu dans ce travail en DFT-GGA pour (B11Cp)C-B-C en maille monoclinique moyennée
pour être rhomboédrique est présentée Fig. 2.5. Le calcul a été fait à l’aide du logiciel
PowderCell-2.4 [15] permettant de calculer les angles de diffraction et les intensités (mé-
thode expliquée annexe A.8). Les données d’entrée de ce logiciel sont les paramètres de
maille et positions atomiques fournis en annexe B.1.
Le très bon accord entre les courbes expérimentales Fig. 2.5.a et 2.5.b et la courbe
théorique 2.5.c montre que la maille observée est bien rhomboédrique. Cet accord permet
aussi de valider le calcul réalisé dans ce travail avec la fonctionnelle d’échange-corrélation
GGA. Inversement, le spectre calculé avec les paramètres de mailles et positions atomiques
obtenus en DFT-LDA (Fig. 2.5.d) est en moins bon accord avec l’expérience. En effet, la
LDA a pour effet de sous-estimer légèrement les paramètres de maille. Notons aussi que le
spectre théorique de (B12)C-C-C (Fig. 2.5.e) ressemble fortement à celui de (B11Cp)C-B-C
moyenné, de là vient probablement la confusion qui a régné sur les positions des atomes
de carbone.
Les spectres obtenus par diffraction de neutrons ou de rayons X sont des phénomènes
globaux faisant intervenir les distances inter-atomiques et inter-réticulaires moyennes.
Il en est de même pour les spectres de diffusion Raman et d’absorption infrarouge par
exemple. En effet, les fréquences de vibration des phonons sont calculées avec une levée de
dégénérescence due à la symétrie monoclinique, alors que les spectres expérimentaux sont
obtenus en moyennant les propriétés des phonons en centre de zone de Brillouin (voir
chapitre 4). Au contraire, la spectroscopie par résonance magnétique nucléaire (RMN)
est un phénomène local qui fait essentiellement intervenir l’environnement des atomes à
très courte distance (quelques Å). Seule cette technique permet d’avoir accès aux carac-
téristiques monocliniques de la maille malgré la moyenne rhomboédrique. Les calculs ab
initio sur une maille monoclinique (B11Cp)C-B-C donnent des déplacements chimiques en
accord avec l’expérience [5].
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Fig. 2.5 – Spectres de diffraction des rayons X du carbure de bore pour la raie Kα du
cuivre. Courbes du haut : résultats expérimentaux sur B4C. a) de Réf. [233] et b) de
Réf. [234]. Courbes du bas : résultats théoriques obtenus avec les paramètres de maille et
positions atomiques de la maille monoclinique (B11Cp)C-B-C moyennés pour être rhom-
boédriques. c) DFT-GGA et d) DFT-LDA. e) (B12)C-C-C en DFT-GGA.
Spectres avec pics supplémentaires
Dans la littérature [235, 154, 236], on peut parfois voir des spectres expérimentaux
possédant des pics supplémentaires exactement entre les pics des deux triplets indiqués
précédemment (Fig. 2.6.a .b et .c). Deux spectres théoriques peuvent fournir des pics
supplémentaires à ces endroits. Il s’agit du spectre du carbure de bore monoclinique
(Fig. 2.6.e) et celui du spectre du matériau (B11Cp)CC [202, 116] (Fig. 2.6.f), pour
lequel l’atome de bore n’est pas présent au centre des chaînes et laisse place à une absence
de densité électronique [116]. Ces deux spectres sont comparés aux spectres expérimentaux
possédant les pics supplémentaires Fig. 2.6.
L’origine des pics supplémentaires peut être attribuée :
– soit à la présence de lacunes. On sait en effet que la lacune dans la chaîne peut être
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Fig. 2.6 – Courbes noires : spectres de diffraction des rayons X expérimentaux de B4C
possédant des pics supplémentaires entourés en rouge et bleu (respectivement sur le pre-
mier et le deuxième triplet). a) Deng et al. [235], b) Chang et al. [154] et c) Munhollon et
al. [236]. Courbe rouge : d) spectre de référence connu du B4C calculé (DFT-GGA) à par-
tir de la maille en moyenne rhomboédrique de (B11Cp)C-B-C. Courbes violettes : spectres
de diffraction des rayons X calculés (DFT-GGA) à partir : e) de la maille (B11Cp)C-B-C
monoclinique et f) de la maille avec lacune (B11Cp)CC.
très présente dans le carbure de bore (jusqu’à 15% dans B4C [130]).
– soit à la symétrie monoclinique. En effet, les échantillons présentant ces pics sup-
plémentaires sont des agglomérats de nanoparticules. On peut donc supposer que
l’effet de moyenne est biaisé par un trop petit nombre de mailles élémentaires ou
que le désordre de substitution est faible proche des surfaces.
Anselmi et al. [144] arrivent toutefois à retirer totalement ces deux pics en chauffant
au-delà de 1900° C (voir le recuit Fig. C.3). Ils attribuent ces pics à la présence de macles
ou de désordres dans le carbure de bore. Il est possible qu’ils aient recuit ses défauts de
chaîne.
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2.1.4 Paramètres de maille et distances inter-atomiques
Dénominations
Tab. 2.3 – Distances inter-atomiques (Å) du carbure de bore obtenues selon la méthode
(Méth.) utilisée pour différents matériaux. GGA pour DFT-GGA, LDA pour DFT-LDA,
R-X pour rayon X, Neut. pour neutron. Dans le cas des neutrons, du bore 11B est utilisé.
Les calculs ont été réalisés avec la structure (B11Cp)C-B-C et les expériences avec la stœ-
chiométrie B4C. Ct pour ce travail. La moyenne (Moy.) de tous les résultats expérimentaux
est donnée en dernière ligne.
Méth. ah ch b1 b2 b3 b4 b5 b6 b7 Réf.
Travaux théoriques
GGA 5,5926 12,1169 1,43 1,71 1,76 1,80 1,79 1,81 1,61 Ct
LDA 5,5157 11,9357 1,42 1,69 1,74 1,76 1,78 1,78 1,59 Ct
LDA 5,5345 11,9054 1,42 1,71 1,73 1,77 1,78 1,78 1,59 [4]
LDA 5,5834 12,0203 1,44 1,71 1,75 1,78 1,79 1,80 1,60 [3]
Travaux expérimentaux
R-X 5,6012 12,0734 1,433 1,716 1,759 1,801 1,785 1,805 1,606 [186]
R-X 5,617 12,137 1,436 1,721 1,767 1,808 1,795 1,814 1,610 [197]
R-X 5,60 12,12 1,39 ←− 1,74 à 1,80 −→ 1.63 [184]
R-X 5,5991 12,074 1,433 1,716 1,759 1,785 1,785 1,805 1,606 [187]
R-X 5,6039 12,0786 1,433 1,715 1,762 1,802 1,787 1,808 1,606 [185]
Neut. 5,5915 12,0588 1,463 1,698 1,756 1,805 1,784 1,810 1,597 [189]
Moy. 5.6021 12.0903 1,431 1,713 1,761 1,800 1,787 1,808 1,605
Il existe sept types de distances différentes représentés Fig. 1.6 dont l’indexation de b1
à b7 a été reprise de Réf. [4] :
– b1 pour la liaison entre deux atomes de chaîne. Dans le cas d’une chaîne linéaire de
3 atomes, la longueur de la chaîne est 2×b1. Si la chaîne réalise un léger angle à
cause la baisse de symétrie ou de la pression par exemple, alors la longueur de la
chaîne est légèrement inférieure à 2×b1
– b2 pour les six liaisons entre deux icosaèdres par les atomes polaires.
– b3 pour les six liaisons entre deux atomes du site équatorial.
– b4 et b5, respectivement, pour les douze et six liaisons entre un atome des triangles
polaires et un atome de l’hexagone équatorial.
– b6 pour les six liaisons entre deux atomes des triangles polaires.
– b7 pour les liaisons entre un atome de l’hexagone équatorial et un atome en extrémité
de chaîne.
Les distances mesurées expérimentalement sont comparées aux résultats des calculs ab
initio Tab. 2.3. La méthode de calcul de ces distances a été expliquée sect. 1.4 et sera vali-
dée sect. 2.3. L’icosaèdre (B12) est légèrement distordu par rapport à un icosaèdre parfait
car les rotations d’ordre cinq de l’icosaèdre ne sont pas compatibles avec la périodicité
2.1. STRUCTURE ATOMIQUE DES CARBURES DE BORE RICHES EN BORE 53
tridimensionnelle du cristal [237]. Pour cette raison les distances intra-icosaèdre ne sont
pas toutes identiques mais il en existe quatre types différents : b3, b4, b5 et b6. De plus,
l’icosaèdre (B11Cp) est déformé par rapport à l’icosaèdre (B12) à cause de la substitution
de l’atome de bore en site polaire par un atome de carbone faisant perdre les symétries
du site 6h. Pour cette raison, il n’y a pas quatre mais quinze distances différentes dans
l’icosaèdre. En abaissant encore les symétries, par exemple en substituant à nouveau l’ico-
saèdre en créant (B10C2), on peut obtenir 30 distances différentes7. Les distances fournies
Tab. 2.3 sont alors les moyennes des différents types de distances8. Les coordonnées des
positions atomiques ayant permis d’obtenir ces distances sont fournies en annexe B.1.
Variation des distances selon l’expérience
Les distances et paramètres de maille mesurés dans les travaux expérimentaux sont du
même ordre de grandeur, toutefois, ils peuvent varier significativement d’un échantillon à
l’autre. La différence la plus importante dans les paramètres de maille est de 0,6% pour
le paramètre ch (entre 12,137 Å [197] et 12,0588 Å [189]). Cette différence est due aux
nombreux moyens de synthèse différents qui peuvent conduire à des phases de carbure
de bore de stœchiométries légèrement différentes même si elles tendent toutes vers B4C
dans le tableau. Une légère variation de stœchiométrie peut en effet faire changer les
paramètres de maille tant expérimentalement [214, 238, 187] que théoriquement [133].
Les distances interatomiques sont donc aussi modifiées comme par exemple b1 dont la
variation maximale est de 5% (entre 1,39 Å [184] et 1,463 Å [189]). Cela entraine un léger
décalage en θ sur les spectres de la figure Fig. 2.5.
Les distances calculées sont très proches de celles obtenues expérimentalement. Le
choix de la méthode (LDA ou GGA) permettant de décrire au mieux l’expérience est
discuté à la fin de ce chapitre.
2.1.5 Application du modèle ionique aux icosaèdres : règle de
Wade
Dans cette section, une méthode permettant de prédire sans calcul s’il est possible de
former tel ou tel composé avec des icosaèdres de bore est proposée. Il s’agit de la règle
4n de comptage des électrons de Wade [239] qui peut s’appliquer aux molécules et aux
solides [240]. Cette règle est phénoménologique : elle n’est ni nécessaire ni suffisante mais
marche dans la plupart des cas. Seuls les calculs au niveau quantique arrivent à expliquer
certaines délocalisations électroniques.
Énoncé :
-Une structure closo, c’est à dire un polyèdre parfait sans atome manquant, de n
atomes aura besoin de 2n+ 2 électrons pour remplir au mieux ses orbitales.
7 Par exemple, les six liaisons équatoriales b3 (b31, b32, b33, b34, b35 et b36) sont les mêmes si l’icosaèdre
est (B12) mais varient un peu si l’icosaèdre est (B11Cp) ou (B10Cp2).
8 On prendra donc dans l’exemple la distance moyenne b3 = 16
∑6
j=1 b3j . Les liaisons intra-icosaèdres
sont les plus affectées par la présence de l’atome de carbone en site polaire [134]
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(a) Position du plan présenté. (b) Isocourbes de densité élec-
tronique.
(c) Echelle.
Fig. 2.7 – Densité électronique type d’une liaison à trois centres située entre les trois
atomes d’un pôle de l’icosaèdre. Le calcul a été fait en DFT-GGA sur la maille (B12)CC.
Boule grise : atome de bore localisé sur un site équatorial. Boule blanche : atome de bore
localisé sur un site polaire.
-Une structure nido, c’est à dire un polyèdre avec 1 atome manquant, de n atomes
aura besoin de 2n+ 4 électrons pour remplir au mieux ses orbitales.
-Une structure arachno, c’est à dire un polyèdre avec 2 atomes manquants, de n atomes
aura besoin de 2n+ 6 électrons pour remplir au mieux ses orbitales.
Application à un icosaèdre de bore
Un icosaèdre est une structure closo avec n=12. Il possède douze sommets aux emplace-
ments desquels sont situés les douze atomes de bore. Il a 30 arêtes et 20 faces triangulaires.
Chaque sommet est relié par cinq arêtes à cinq autres sommets. Grâce à sa configuration
électronique 1s2 2s2 2p1, chaque atome de bore peut fournir trois électrons de valence.
L’ensemble (B12) fournit donc 36 électrons (3×12). De ces 36 électrons, douze vont servir
pour les liaisons covalentes de type 2 électrons-2 centres (2e−2c) entre chaque sommet et
son environnement [241]. C’est à dire six pour les liaisons polaire-polaire inter-icosaèdres
b2 et six pour les liaisons équateur-chaîne b7. Il reste donc 24 électrons (36-12) servant à
stabiliser la structure icosaédrique. Pour cette raison, les 30 arêtes, trop nombreuses, ne
sont pas forcément le support des liaisons. La structure électronique est beaucoup plus
complexe ; il existe des liaisons à trois centres9 [242] (Fig. 2.7) et des liaisons à multi-
centres [98]. Cela est cohérent avec le résultat trouvé par Werheit [237] sur le comptage
des liaisons.
9 Afin de visualiser la liaison à trois centres, j’ai choisi de montrer la densité électronique de maille
(B12)CC. Ce choix a été fait car les symétries de l’icosaèdre impliquent des symétries dans les densités
électroniques et facilitent la compréhension par rapport à un icosaèdre substitué comme (B11C). De plus,
nous verrons dans la suite de ce paragraphe que cette maille est stable selon la règle de Wade et dans le
chapitre sur les résultats ab initio que ce type de chaîne permet une bonne répartition des électrons.
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Selon la règle de Wade, il faudrait 26 électrons (2×12+2) pour stabiliser l’icosaèdre
(B12)10 qui n’en dispose que de 24. L’icosaèdre (B12) est donc déficient de deux électrons.
De la même manière, l’icosaèdre (B11C) possède 25 électrons, il est donc déficient d’un
électron. L’icosaèdre (B10C2) possède 26 électrons et est donc auto-suffisant pour se sta-
biliser. On remarquera d’ailleurs que dans la nature, la molécule (B10C2)H12 existe et
est stable sous forme neutre, alors que la molécule (B12H12)2− a besoin d’une charge de
deux électrons. Si le nombre d’atomes de carbone dans l’icosaèdre est supérieur à deux,
l’icosaèdre doit fournir des électrons pour se stabiliser.
Pour résumer : un icosaèdre (B12) dont les douze sommets sont impliqués dans une
liaison covalente (2e−2c) extra-icosaèdres est déficient de 2 électrons, un icosaèdre (B11C)
de un électron, un icosaèdre (B10C2) est stable et un icosaèdre (B9C3) doit donner un
électron.
Apport des électrons manquants par des chaînes
Afin de fournir les électrons nécessaires pour stabiliser les icosaèdres, on peut doper le
matériau avec des éléments donneurs d’électrons, ou bien avec des chaînes entre les icosa-
èdres. Dans ce qui suit, les solutions possibles pour stabiliser les quatre types d’icosaèdres
considérés sont données en utilisant uniquement des chaînes à base d’atomes de bore et de
carbone11. Les calculs ont montré que les icosaèdres (B12) et (B11C) sont bien déficients
en électrons [194, 244, 245] et que la charge fournie par la chaîne peut se délocaliser sur
l’icosaèdre [246]. Il y a trois types de chaînes possibles :
– type X-X-X (Fig. 2.8(a)), où X représente un atome de bore ou de carbone. La chaîne
est composée de trois atomes ; deux sont tétravalents et l’atome central est bivalent
(comme dans (B11Cp)C-B-C). Elle a donc besoin de dix électrons pour réaliser ses
liaisons selon la règle de doublet.
– type XX (Fig. 2.8(b)). L’arrangement est composé de deux atomes trivalents qui
ne réalisent pas de liaison entre eux (comme dans (B12)OO). Il a donc besoin de
six électrons pour réaliser ses liaisons.
– type X-X (Fig. 2.8(c)). La chaîne est composée de deux atomes tétravalents (comme
dans (B12)P-P). Elle a donc besoin de huit électrons pour réaliser ses liaisons.
S’il n’y a pas d’atome dans l’espace inter-icosaédrique ou s’il n’y en a qu’un seul, alors les
liaisons inter-icosaèdres entre les atomes de bore équatoriaux se font directement par des
liaisons ∆ (Fig. 2.9), à trois centres comme dans le bore α. Le comptage des électrons est
différent12 On déduit donc que selon leurs configurations, les chaînes peuvent fournir des
électrons ou en avoir besoin.
10 Les calculs ab initio présentés chap. 3 montrent qu’il est possible de déroger à cette règle.
11 D’autres formes inter-icosaèdres ont été imaginées, comme des plans B4 [238, 243]. Ce type de plan
est déficient de deux électrons et a donc besoin d’icosaèdres (B8C4) pour remplir au mieux ses orbitales.
Ce type d’icosaèdres n’a encore jamais été observé expérimentalement. Dans ce travail, les plans donneurs
d’électrons tels C4 (donne 2e−) ou C3B (donne 1e−) ont été testés sur les composés (B12)C4 et (B11C)C3B
mais leur énergie de formation est positive et trop élevée. L’exploration des plans inter-icosaèdres a donc
été abandonnée.
12 Les types d’arrangements avec uniquement un atome ou sans atome ont été explorés et toutes les
énergies de formation trouvées ont été positives et élevées à l’exception du bore α qui sert de référence.
Cette piste a donc aussi été abandonnée.
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(a) Chaîne type X-X-X.
Besoin : 10 électrons
(b) Chaîne type XX.
Besoin : 6 électrons
(c) Chaîne type X-X.
Besoin : 8 électrons
Fig. 2.8 – Schéma permettant de compter le nombre d’électrons dont a besoin une chaîne
dans l’espace inter-icosaédrique pour remplir ses orbitales selon la règle du doublet. Dans
l’hypothèse où les liaisons sont covalentes, deux électrons sont nécessaires pour chaque
liaison. Les six électrons fournis par le bore en site équatorial des six icosaèdres ne sont
pas représentés. Grosse boule : atome. Petite boule : électron. Trait : liaison.
Liste des structures stables selon le modèle de Wade
1. Les chaînes possibles permettant de fournir les deux électrons manquant à l’icosaèdre
(B12) sont :
– Une chaîne C-C-C. Elle peut fournir deux électrons, car le carbone possède quatre
électrons de valence. Les deux atomes des extrémités de chaîne forment déjà trois
liaisons avec les icosaèdres et une liaison avec l’atome central. Ils n’ont donc pas
d’électrons à donner. Mais l’atome de centre de chaîne ne réalise que deux liaisons,
il peut donc fournir deux électrons qui vont se délocaliser sur l’icosaèdre (B12).
Selon le modèle de Wade, le composé (B12)C-C-C est stable et peut être écrit de
manière ionique (B12)2−(C-C-C)2+. Ceci n’est qu’une représentation permettant
de comprendre la répartition des charges, les composés ne sont pas ioniques mais
forment de fortes liaisons covalentes [209, 217, 247].
– Un arrangement CC. Il peut fournir deux électrons car les atomes de carbone
ne sont reliés qu’à trois icosaèdres chacun, ils peuvent donc chacun fournir un
électron. Selon le modèle de Wade, le composé (B12)CC est stable13 et peut être
écrit de manière ionique (B12)2−(CC)2+. Le composé (B12)C-C n’est pas stable,
car la chaîne ne peut pas fournir d’électrons.
2. Les chaînes possibles permettant de fournir l’électron manquant à l’icosaèdre (B11C)
sont :
13L’énergie de formation du matériau (B12)CC a été calculée par Saal et al. [202] en DFT-GGA et
est négative.
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(a) Iso-surface pour ρ(r) = 0.0785 en
jaune.
(b) Iso-lignes dans le plan de la liai-
son ∆.
(c) Échelle
Fig. 2.9 – DFT-GGA. Iso-surfaces de densité électronique (ρ((r) = ∑φ(r)2) de la liaison
∆ dans le bore α. La liaison ∆ relie trois icosaèdres entre eux par leurs sites équatoriaux
lorsqu’il n’y a pas de chaînes, sa forme en triangle lui a donné son nom. Boule blanche :
atome de bore situé sur un site polaire. Boule grise : atome de bore situé sur un site
équatorial. Le plan montré est orthogonal à l’axe [111].
– Les chaînes C-B-C. On forme ainsi B4C, le composé bien connu (B11C)C-B-C
s’écrivant alors selon le modèle ionique (B11C)−(C-B-C)+.
– Les chaînes C-C-B, bien que moins stables car l’atome de bore est tétravalent et
l’atome de carbone central est bivalent.
– Les arrangements CB. Ils forment le composé14 (B11C)CB s’écrivant alors sous
forme ionique (B11C)−(CB)+.
3. Les chaînes possibles ne fournissant pas d’électron supplémentaire à l’icosaèdre
(B10C2) déjà stabilisé sont :
– Les chaînes C-B-B.
– Les chaînes B-C-B.
– Les chaînes C-C. Les deux atomes de carbone sont bien tétravalents : ils réalisent
trois liaisons avec les icosaèdres et une liaison dans la chaîne. On forme le composé
(B10C2)C-C qui n’a pas besoin d’une écriture ionique car la chaîne et l’icosaèdre
sont neutres.
– Les arrangements BB. Les atomes de bore sont trivalents et réalisent leurs trois
liaisons avec les trois icosaèdres les entourant, il n’y a donc pas de liaison pendante.
4. Les chaînes possibles ayant besoin de l’électron supplémentaire fourni par l’icosaèdre
(B9C3) sont :
– Les chaînes B-B-B, car l’atome de bore central ne fournit qu’un électron sur les
deux requis pour rendre les atomes de bore de fin de chaîne tétravalents. Toutefois,
la configuration avec des atomes de bore tétravalents s’avèrera moins stable dans
14L’énergie de formation du matériau (B11C)CB a été calculée par Saalet al. [202] en DFT-GGA et
est positive.
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Tab. 2.4 – Résumé des stabilités électroniques des structures selon le type d’icosaèdre et le
type de chaîne.4 : Structures stables selon la règle de Wade. Sous les icosaèdres est indiqué
le nombre d’électrons dont ils ont besoin pour se stabiliser s’ils réalisent douze liaisons
simples extra-icosaèdres. A droite des chaînes est indiqué le nombre d’électrons qu’elles
peuvent fournir. Les structures qui n’ont pas encore été proposées dans la littérature et
qui seront étudiées dans cette thèse sont encadrées.
reçoit donne
(B12) (B11C) (B10C2) (B9C3)
2 e− 1 e− 0 e− -1 e−
reçoit
C-C-C 2 e− 4
CC 2 e− 4
C-C-B 1 e− 4
C-B-C 1 e− 4
CB 1 e− 4
C-B-B 0 e− 4
B-C-B 0 e− 4
C-C 0 e− 4
BB 0 e− 4
donne
B-B-B -1 e− 4
C-B -1 e− 4
B-B -2 e−
les calculs ab initio (sect. 3.1.2).
– Les chaînes C-B, pour avoir les deux atomes tétravalents, il faut fournir un électron
au bore qui n’en a que trois.
Selon la règle de Wade, seuls ces onze cas permettent de créer une maille avec une
chaîne et un icosaèdre stable dans le modèle ionique. Ces cas sont résumés Tab. 2.4.
La plupart des composés ont déjà été proposés et leur énergie de formation calcu-
lée [202, 221, 203]. Les résultats ab initio sont fournis en seconde partie Tab. 3.1. Les
structures nouvellement proposées dans ce travail sont encadrées15.
Une autre idée permettant de remplir au mieux les orbitales des icosaèdres selon la
règle de Wade est de combiner l’ajout d’une chaîne et d’un dopant. (B12)C-C par exemple
est déficient de deux électrons. Selon Wade, il faudrait le doper avec un élément donneur
d’électrons pour le stabiliser. C’est ce qu’ont réalisé expérimentalement Adasch et al. [63]
en introduisant du magnésium fournissant deux électrons, ce qui a formé le composé
Mg(B12)C2 aussi noté Mg2+(B12)2−C-C dans le modèle ionique.
On peut aussi penser à stabiliser les icosaèdres avec d’autres icosaèdres au moyen de
mailles multiples. Un icosaèdre (B10C2) peut par exemple fournir les deux électrons man-
quant à l’icosaèdre (B12) s’ils sont suffisamment rapprochés pour permettre le transfert
15 Florence et al. [201] étudient les icosaèdres deux fois substitués avec environnement d’hydrogène et
Economy et al. [248] proposent (B12)C2 sans préciser si les atomes de carbone sont reliés par une liaison
électronique.
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des électrons. Par exemple, la double maille (B10C2)C-B-C+(B12)C-B-C est neutre selon
le modèle ionique. Elle a en effet été calculée comme le défaut le plus stable dans le carbure
de bore B4C [6] et a été observée expérimentalement [5].
Cependant, les écritures ioniques telles que (B11Cp)+(C-B-C)− ne sont qu’une repré-
sentation permettant de comprendre la répartition des charges sur l’icosaèdre et la chaîne.
Il a été prouvé que les composés ne sont pas ioniques mais forment des liaisons fortement
covalentes [209, 217, 247].
Parmi les nombreuses stœchiométries et attributions possibles des sites de Wyckoff,
peu sont stables en tant que matériau mais presque toutes peuvent se trouver en tant
que défaut dans du carbure de bore. Cependant, leur énergie de formation varie et le dia-
gramme des potentiels chimiques présenté précédemment (Fig. 2.2) montre que le défaut
bipolaire et le défaut (B12)C-B-C sont les plus bas en énergie et sont donc les seuls à
pouvoir se former à l’équilibre thermodynamique.
2.2 Propriétés physiques du carbure de bore B4C
L’examen de la structure atomique du carbure de bore permet de comprendre pour-
quoi celui-ci est si léger. Les icosaèdres permettent d’avoir des espaces vides au sein de la
structure (le volume de l’icosaèdre représente 20% de celui de la maille) tout en assurant sa
cohésion. Les liaisons covalentes avec des atomes de faibles numéros atomiques (Z =5 et 6)
permettent d’obtenir un matériau à la fois léger et dur. Cette structure permet de donner
au carbure de bore d’autres propriétés telles que sa grande efficacité en tant que conver-
tisseur thermoélectrique (à 300 K : coefficient de Seebeck S∼320 µV.K−1, conductivité
électrique σ ∼ 400 Ω−1cm−1 et conductivité thermique κ ∼ 0.05 W.K−1cm−1 [249, 250]),
le transport électronique [251], ou encore la possibilité d’absorber les neutrons [252] grâce
à la haute teneur naturelle en isotope 10B. Ces propriétés ne seront pas discutées dans
cette thèse. 16
Dans cette section, les données expérimentales sur les propriétés élastiques et vibra-
tionnelles du carbure de bore B4C seront résumées et comparées aux calculs ab initio afin
de valider ces derniers et de choisir la fonctionnelle d’échange-corrélation la plus adéquate
pour les décrire. Les calculs des intensités Raman seront alors validés sur des composés
connus dans la dernière section.
2.2.1 Propriétés élastiques
Les constantes élastiques
Les constantes élastiques du carbure de bore à 20% en atomes de carbone B4C n’ont
pas été toutes déterminées, ni expérimentalement, ni théoriquement. Dans la maille rhom-
boédrique, il y a six constantes élastiques différentes (C11, C33, C12, C13, C44 et C14), les
autres sont nulles ou se déduisent de celles-ci par des opérations élémentaires (voir sec-
tion. A.5.1). Dans la maille monoclinique, il y a treize constantes élastiques différentes
non nulles (voir section. A.5.1). En l’état actuel :
16Pour plus d’informations, voir les articles de référence [24, 177, 178]
60 CHAPITRE 2. MATÉRIAUX : LES CARBURES DE BORE
Tab. 2.5 – Constantes élastiques calculées pour différents carbures de bore selon la
fonctionnelle d’échange-corrélation Exc et selon l’expérience. Nc pour "non calculé". Ct
pour "Ce travail". R pour "rotation" lorsque la maille monoclinique est exprimée dans le
repère rhomboédrique ou hexagonal.
Monoclinique Exc C11 C22 C33 C12 C13 C23 C44 C55 C66 C16 C26 C36 C45 Réf.
(B11Cp)C-B-C GGA 491 539 534 88 92 84 204 183 192 32 -33 -43 -32 Ct
(B11Cp)C-B-C LDA 512 571 561 100 105 95 208 189 197 35 -36 -53 -36 Ct
(B11Cp)C-B-C LDA 562 518 536 70 124 63 Nc Nc 213 18 -1 -39 Nc [253]
Rhomboédrique Exc C11 C22 C33 C12 C13 C23 C44 C55 C66 C14 C24 C56 Réf.
(B11Cp)C-B-C LDA 561 588 544 132 67 76 173 167 230 42 -19 20 CtR
(B11Cp)C-B-C PAW 595 580 553 136 77 70 164 169 255 Nc Nc Nc [115]R
(B11Cp)C-B-C GGA 534 556 519 115 61 66 170 163 223 33 -17 16 CtR
(B11Cp)C-B-C GGA 534 Nc 526 120 58 Nc 168 Nc 216 38 Nc Nc [117]R
(B12)C-C-C PAW 522 C11 550 133 80 C13 138 C44 C11−C122 Nc Nc Nc [115]
(B12)C-C-C LDA 518 C11 538 124 78 C13 145 C44 C11−C122 -18 -C14 C14 Ct
(B12)C-C-C GGA 492 C11 516 107 71 C13 148 C44 C11−C122 -14 -C14 C14 Ct
(B12)C-C-C GGA 487 C11 525 117 66 C13 133 C44 C11−C122 Nc -C14 C14 [117]
B5.6C Expt. 543 C11 535 131 64 C13 165 C44 C11−C122 Nc -C14 C14 [254]
– Le travail expérimental le plus abouti [254] correspond à la stœchiométrie B5.6C et
non B4C. Les auteurs McClellan et al. fournissent la plupart des constantes élas-
tiques, mais le repère étant hexagonal, ils ne mesurent pas le terme C14. La difficulté
expérimentale dans ces mesures est d’avoir un mono-cristal suffisamment gros pour
pouvoir l’orienter dans l’espace selon ses directions de hautes symétries [255]. De
plus, la plupart des mesures de constantes élastiques se font par l’intermédiaire
de la mesure de la vitesse d’ultrasonique dans les solides. Leur longueur d’onde
(λ ∼ 14km/s10MHz ∼ 1, 4 mm) étant bien plus grande [256] que la taille moyenne des
grains du carbure de bore (quelques µm) on obtient uniquement les constantes
élastiques en moyenne polycristalline. Or en moyenne polycristalline, les matériaux
apparaissent isotropes. Seules deux constantes élastiques C11 et C12 décrivent alors
élastiquement le système.
– Les travaux théoriques existants sont ceux de Lee et al. (LDA) [253] qui ne four-
nissent pas les termes C44, C55 ni C45, et ceux de Taylor et al. (GGA) et Aryal et
al. (PAW) [115, 117] qui fournissent les valeurs des constantes élastiques dans le
repère hexagonal (voir annexe. A.11.2 pour le changement de repère) et ne donnent
donc pas non plus l’intégralité des constantes élastiques. La difficulté dans le cal-
cul des constantes élastiques est de savoir quelles sont les déformations à imposer
au cristal pour avoir accès à tous les termes du tenseur des constantes élastiques.
Cette difficulté est aujourd’hui surmontée par l’utilisation de logiciels comme Vasp
ou ElaStic1.0 dans lesquels toutes ces directions sont référencées. Ces deux logiciels
ont été utilisés au cours de la thèse.
Dans ce travail, les constantes élastiques ont toutes été calculées avec les deux fonction-
nelles d’échange et corrélation LDA et GGA en utilisant les logiciels QUANTUM ESPRESSO
et ElaStic1.0. La méthode est expliquée annexe A.5.1 ainsi que les marges d’erreurs.
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Elles sont comparées Tab. 2.5 à celles déjà publiées et à celles mesurées par McClellan
et al. [254]. Les constantes élastiques calculées dans ce travail en moyenne polycristalline
sont comparées Tab. 2.6 avec celles obtenues expérimentalement. Dans le tableau Tab. 2.6,
Tab. 2.6 – Valeurs de la densité ρ (g/cm3) et des constantes élastiques de carbures de
bores (GPa) en moyenne polycristalline. Module d’incompressibilité B (GPa), module
de cisaillement G (GPa), module de Young E (GPa), coefficient de Poisson ν, masse
volumique ρ (g/cm3), vitesse longitudinale Vl et transverse Vt (km/s). La moyenne de
Hill=Reuss+V oigt2 a été utilisée.
Matériau Exc ρ B G E ν Vl Vt Réf.
Théorie
(B11Cp)C-B-C GGA 2,51 232 199 464 0,17 14,08 8,91 Ct
(B11Cp)C-B-C LDA 2,61 249 204 481 0,18 14,11 8,83 Ct
(B12)C-C-C GGA 2,45 222 178 422 0,18 13,69 8,52 Ct
(B12)C-C-C LDA 2,56 237 180 430 0,20 13,64 8,37 Ct
Expériences
B4C 2,55 247 200 472 0,18 14,18 8,85 [32]
B4C 2,51 238 186 486 0,19 13,93 8,62 [257]
B4C - 235 197 498 0,17 14,08 8,86 [258]
B4C 2,514 241 193 498 0,18 14,086 8,766 [256]
B4C 2,516 215 178 453 0,174 13,42 8,43 [89]
B4C 2,52 235 - 432 0,15 13,7 8,7 [95]
B4C 2,50 292 172 438 - 14,496 8,283 [233]
B4C 2,51 - - 450 - 13,3 Nc [259]
B4C 2,50 232 182 434 0,188 13,78 8,54 [260]
Moyenne des B4C 2,515 242 187 462 0,176 13,89 8,63
Ecart type des B4C 0,015 21 10 25 0,012 0,36 0,19
B3.6C 2,41 - 188 441 0,17 - - [146]
B5.6C 2,495 237 165 497 0,18 14,07 8,11 [254]
on observe une variation de la vitesse du son longitudinale et transverse de maximum 8%
dans les différentes expériences. Cette variation peut être due à la porosité ou à la variation
de concentration en atomes de carbone dans les grains de matière [95]. Pour cette raison,
la valeur moyenne des propriétés élastiques selon toutes les expériences et les densités
sont aussi renseignées Tab. 2.6 afin de pouvoir être comparées aux valeurs théoriques. Les
constantes élastiques étant expérimentalement déterminées à partir des vitesses du son, on
peut aussi retrouver cette différence de 8% dans les constantes élastiques expérimentales.
Comparaison des mailles (B11Cp)C-B-C et (B12)C-C-C
Dans les tableaux sont présentés les constantes élastiques théoriques pour les mailles
(B11Cp)C-B-C et (B12)C-C-C. Comme expliqué sect. 2.1.2, la maille élémentaire du car-
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bure de bore à 20% est (B11Cp)C-B-C et non (B12)C-C-C17. On retrouve ce résultat en
étudiant les constantes élastiques ainsi que leurs valeurs moyennes. Pour réaliser cette
comparaison, il faut se baser sur les valeurs des constantes élastiques diagonales (Cii) et
leur moyenne isotrope car ce sont celles dont le calcul possède la plus petite barre d’erreur
(moins de 5% comme expliqué annexe. A.5.5). De plus, comme il sera montré sect. 2.3,
il est plus approprié de comparer les constantes élastiques obtenues en DFT-GGA. Cette
comparaison montre que :
– dans les valeurs moyennes par exemple, on voit que le module de Young E calculé
pour (B12)C-C-C (422 GPa en DFT-GGA) est trop bas comparé à ceux trouvés
expérimentalement (462 GPa en moyenne) alors que celui calculé pour (B11Cp)C-
B-C (464 GPa en DFT-GGA) correspond mieux à la valeur expérimentale.
– de la même manière, le module de compressibilité B de (B12)C-C-C (222 GPa) est
trop faible en comparaison avec celui obtenu expérimentalement (242 en moyenne)
alors que celui calculé pour (B11Cp)C-B-C (232 GPa) correspond mieux.
– on peut aussi regarder le coefficient C11 en DFT-GGA dans le repère rhomboédrique
Tab. 2.5. Là aussi, la valeur calculée pour (B12)C-C-C (492 GPa) est trop faible
en comparaison avec celle mesurée par McClellan et al. (543 GPa) alors que celle
calculée pour (B11Cp)C-B-C (534 GPa) correspond beaucoup mieux.
2.2.2 Propriétés vibrationnelles
Dans cette section, les caractéristiques vibrationnelles du carbure de bore B4C sont
présentées. Les trois premiers paragraphes décrivent les vecteurs propres de la matrice
dynamique. Les trois paragraphes suivants présentent les modes propres en centre de
zone ; les modes Raman, puis les modes infrarouges et les modes silencieux. Le quatrième
paragraphe présente la dispersion de phonons.
Dénomination des vecteurs propres
Afin de nommer les vecteurs propres, il faut comprendre quels sont les modes possibles
et les symétries associées. Dans une maille rhomboédrique, dont l’axe trigonal est orienté
selon la direction Z18, les modes A1g, A2u, A2g et A2u, non dégénérés, sont des composés
de déplacements atomiques symétriques par rapport à l’axe Z. Les modes Eg et Eu, sont
des composés de déplacements atomiques symétriques par rapport au plan orthogonal
à l’axe Z, c’est à dire de déplacements dans le plan XY . Les modes Eg et Eu sont des
modes dégénérés. Cela signifie que leur espace propre est de dimension deux. Un mode Eg
a donc une fréquence propre double et deux vecteurs propres orthogonaux permettant de
décrire les déplacements atomiques comme une combinaison linéaire de ses deux vecteurs
propres. Les modes de translation selon Z et selon X et Y sont les phonons acoustiques,
respectivement A2u et Eu.
17D’après les calculs d’énergie totale, de spectroscopie vibrationnelle et de RMN.
18 Cette orientation est celle prise dans le repère standard rhomboédrique présenté en annexe
sect. A.11.1 Fig. A.8.
2.2. PROPRIÉTÉS PHYSIQUES DU CARBURE DE BORE B4C 63
Il est alors utile de séparer les modes de vibrations de la maille de référence rhombo-
édrique (B12)C-C-C19 en deux types : ceux purement modes de chaîne et ceux purement
modes d’icosaèdres. Cette approximation donne d’excellents résultats et permet de faci-
lement identifier et nommer les modes. En effet, dans le calcul des vibrations atomiques,
les vibrations de l’icosaèdre ne font que peu bouger la chaîne et vice-versa. Les modes de
vibration selon ces deux catégories sont identifiés dans les deux paragraphes suivants.
Lorsque la maille est monoclinique, la symétrie d’un mode est A′ ou A′′. Comme la
distorsion de la maille est très faible par rapport à la maille rhomboédrique, les vecteurs
propres changent peu et il est facile d’identifier à quel mode de la symétrie rhomboédrique
correspondent les modes A′ et A′′. Pour cela, on réalise la projection des vecteurs propres
calculés en symétrie monoclinique sur ceux calculés en symétrie rhomboédrique et on
regarde lequel se projette le mieux (voir la méthode en annexe sect. A.13.1). La maille de
référence rhomboédrique sur laquelle sont projetés les autres modes est la maille (B12)C-
C-C.
Modes de chaîne
Pour une chaîne linéaire de 3 atomes orientée selon Z, il existe 3×3=9 modes de
vibration20. Plaçons cette chaîne à chaque nœud d’un réseau rhomboédrique, suffisamment
grand pour ne pas prendre en compte les interactions entre deux chaînes, l’axe de la chaîne
étant orienté dans la direction [111] (axe Z). La symétrie des neuf modes se décompose
alors en :
1A1g+2A2u+1×2Eg+2×2Eu.
Les modes Eg et Eu étant dégénérés, cela fait six modes différents. Ils sont représentés
et nommés Tab. 2.7. La rotation de la chaîne autour de son axe Z n’existe pas car elle ne
conduit à aucune modification du cristal.
Mode d’icosaèdres
Pour un icosaèdre (B12), il existe 3×12=36 modes de vibration. Si nous plaçons cet
icosaèdre à chaque nœud d’un réseau rhomboédrique, en orientant son axe trigonal selon la
direction [111], on obtient le bore α. On prend ainsi en compte les liaisons inter-icosaèdres.
La symétrie des 36 modes de vibration se décompose en :
4A1g+2A1u+2A2g+4A2u+6×2Eg+6×2Eu.
Les modes Eg et Eu étant dégénérés, cela fait 24 modes différents. Ils sont nommés
Tab. 2.8. Une représentation de ces modes a été faite dans la thèse de N. Vast pages 72
à 74 [261]. La rotation de l’icosaèdre autour des axes X,Y et Z est communément appelée
libration de l’icosaèdre.
19 Cette maille est prise comme référence car elle possède une chaîne de trois atomes et la symétrie
rhomboédrique. Cette maille possède donc tous les modes qui seront présentés et ses modes Eg et Eu sont
dégénérés.
20 Le nombre de modes de vibration dans un cristal de Nat atomes vaut Nω=3×Nat.
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Tab. 2.7 – Description des modes normaux pour une chaîne de 3 atomes dont l’axe
principal est orienté selon Z.
Nom Sym. Déplacement des atomes
Ch1 A2u Translation de chaîne selon l’axe Z.
Ch2 Eu Translation de chaîne selon les axes X et Y.
Ch3 Eg Rotation de chaîne autour des axes X et Y.
Ch4 Eu Flexion de chaîne selon les axes X et Y.
Ch5 A1g Allongement symétrique de chaîne selon l’axe Z.
Ch6 A2u Allongement antisymétrique de chaîne selon l’axe Z.
Modes de l’assemblage chaîne et icosaèdre
Lorsque l’on insère une chaîne triatomique entre les icosaèdres en conservant le réseau
rhomboédrique, il y a quelques changements. Il y a 3+12=15 atomes/maille. On a donc
3×15=45 modes de vibration dont les symétries sont :
5A1g+2A1u+2A2g+6A2u+7×2Eg+8×2Eu.
Les modes Eg et Eu étant dégénérés, cela fait 30 modes différents.
Les trois translations de chaîne et les trois translations de l’icosaèdre donnent six
translations différentes. Les trois translations en phase entre les icosaèdres et les chaînes
sont les modes acoustiques (translation du réseau). On les assimilera à Ico1 et Ico2. Les
trois translations en antiphase entre les icosaèdres et les chaînes sont des modes optiques.
On les assimilera à Ch1 et Ch2. Les sites équatoriaux des icosaèdres ne sont plus reliés
entre eux par des liaisons ∆ mais par des chaînes. La liaison ∆ inter-icosaèdres21 équateur-
équateur du bore α devient donc une liaison à deux centres chaîne-équateur.
Les vecteurs propres de l’icosaèdre varient peu lorsque l’on ajoute une chaîne dans
l’espace inter-icosaèdres, c’est pourquoi on parle toujours de modes icosaédriques purs ou
de modes de chaînes purs. Dans les calculs, il y a toujours un petit couplage entre ces deux
types de mode de vibration. Celui-ci devient un peu plus prononcé lorsque l’icosaèdre est
substitué, ou lorsque deux modes de même symétrie ont des fréquences proches comme il
est expliqué en annexe A.14. Cela rend parfois difficile l’attribution visuelle des modes A′
et A′′ aux noms de référence et la méthode des projections (expliquée annexe A.13.1) est
alors indispensable pour identifier les différents modes propres.
21 La liaison ∆ est présentée Fig. 2.9.
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Tab. 2.8 – Description des modes normaux pour la maille du bore α-B12 orientée avec
son axe trigonal selon Z et son axe binaire selon X.
Ico1 A2u Translation selon Z : acoustique longitudinal.
Ico2 Eu Translation selon X et selon Y : acoustique transverse.
Ico3 A1u Rotation des triangles polaires en sens opposé autour de Z.
Ico4 A2g Libration Z.
Ico5 Eg Libration X et Y.
Ico6 Eu Oscillation antisymétrique des triangles polaires autour de X et Y.
Ico7 Eg Translation selon X et Y des liaisons b7 (pseudo rotation de chaîne).
Ico8 Eu Rotation autour de X et Y des deux hémisphères de l’icosaèdre.
Ico9 A1g Translation selon Z des triangles équatoriaux en antiphase.
Ico10 Eu Respiration des pentagones selon l’axe d’ordre 5.
Ico11 Eg Étirement des liaisons intra-icosaèdre polaire-équateur b5.
Ico12 A2g Rotation des triangles polaires dans le même sens autour de Z.
Ico13 Eg Étirement des liaisons intra-icosaèdres équateur-équateur b3.
Ico14 A1u Rotation des triangles équatoriaux en sens opposés autour de Z.
Ico15 Eu Translation des atomes polaires diamétralement opposés selon les axes d’ordre 5.
Ico16 A2u Étirement des liaisons inter-icosaèdres b7 anti-symétrique par rapport à Z.
Ico17 A1g Étirement selon Z de l’icosaèdre, respiration X-Y de l’équateur et des triangles polaires.
Ico18 Eu Étirement en antiphase des liaisons intra-icosaèdre b5.
Ico19 A2u Translation selon Z de l’hexagone équatorial.
Ico20 Eg Étirement en phase des liaisons intra-icosaèdre b4.
Ico21 A1g Respiration X-Y de l’hexagone équatorial dans le plan XY.
Ico22 A2u Respiration des triangles polaires en antiphase dans le plan XY.
Ico23 Eg Élongation anti-symétrique inter-icosaèdres polaire-polaire b2.
Ico24 A1g Élongation symétrique inter-icosaèdres polaire-polaire b2.
Dénomination du mode de rotation de chaîne
En insérant une chaîne triatomique entre les icosaèdres, le mode Ico7 qui représente
la translation selon X et Y des liaisons inter-icosaèdres équateur-équateur devient la
translation de la liaison chaine-équateur b7. Dans la littérature [206], le mode à Ico7
apparaissant à 481 cm−1 dans le B4C est très harmonique et possède une forte intensité.
Il a été appelé « rotation de chaîne » . Dans cette vibration, l’atome équatorial et l’atome
en extrémité de chaîne se déplacent ensemble et le vecteur propre de ce mode se projette
sur un des modes du bore α. Je l’appellerai donc « pseudo rotation de chaîne ». L’autre
mode de rotation de chaîne (Ch3) est présent à 1098 cm−1 [261] et est de faible intensité.
Ce mode ne se projette sur aucun mode de vibration du bore α et est donc propre à la
présence d’une chaîne22.
22 Ces deux modes ont été attribués l’un à une vibration de l’icosaèdre (Ico7) et l’autre à une vibration
de chaîne (Ch3). Toutefois on ne peut pas distinguer dans les deux modes si c’est la chaîne qui tire
l’icosaèdre ou vice versa. Le nom donné est seulement issu de la projection sur le bore α.
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Activités des modes en centre de zone
Pour les carbures de bore du groupe d’espace R3m avec une chaîne de trois atomes
(X3) ou de deux atomes (X2), les symétries des modes de vibrations sont :
– (B12)X3 : 5A1g+7×2Eg+6A2u+8×2Eu+2A2g+2A1u= 45 modes dont 3 acoustiques
(1A2u et 2Eu)
– (B12)X2 : 5A1g+7×2Eg+4A2u+7×2Eu+2A2g+2A1u= 42 modes dont 3 acoustiques
(1A2u et 2Eu)
Les modes A1g et Eg sont actifs en diffusion Raman, les modes A2u et Eu sont actifs en
absorption infrarouge et les modes A2g et A1u sont silencieux. Les règles de sélection des
phonons en centre de zone par l’absorption infrarouge et la diffusion Raman sont rappelées
en annexe A.3. Les modes Eg et Eu sont dégénérés deux fois. Pour le carbure de bore à
20% de carbone B4C, les spectres ne varient que peu entre deux échantillons et permettent
d’identifier facilement quelques pics caractéristiques donnés dans les paragraphes suivants.
Cependant, des fréquences de vibration du carbure de bore peuvent subir de faibles
variations en fonction de la concentration en carbone tant en absorption infrarouge [224]
qu’en diffusion Raman [206]. On peut grâce à cette variation déduire le taux de carbone
dans les chaînes et dans les icosaèdres [223]. En effet, les valeurs des fréquences de vibra-
tion sont inversement proportionnelles à la masse (ω ∼
√
K/M). Passer d’une masse de
12,01 (atome de carbone) à une masse de 10,88 (atome de bore en moyenne isotopique)
représente un changement de 10%. 23
Avant l’arrivée des calculs ab initio permettant de connaître la valeur propre et le
vecteur propre de la matrice dynamique, les fréquences ont été attribuées [174, 263] en
regardant leur comportement face à une variation de la masse du bore en utilisant l’isotope
11B. L’utilisation d’un isotope permet en plus d’obtenir des raies un peu moins élargies
par le désordre isotopique et de pouvoir ainsi distinguer des pics superposés [264]. Malgré
cela, les pics restent très élargis par le désordre substitutionnel qui est le plus important.
Modes actifs en diffusion Raman
La comparaison des spectres Raman expérimentaux et avec les fréquences calculées
est fournie fig. 2.10. Sur cette figure, les fréquences calculées par Lazzari et al. en symétrie
monoclinique ont été moyennées en resymétrisant la matrice dynamique [261] et celles cal-
culées dans ce travail ont été ajoutées telles que calculées par DFPT-LDA et DFPT-GGA
en conservant le groupe ponctuel Cs. Les valeurs des fréquences sont fournies Tab. 2.9.
La comparaison des spectres expérimentaux de Tallant avec les fréquences calculées
en DFPT-LDA pour la maille (B11Cp)C-B-C s’avère fournir d’excellents résultats pour
toutes les fréquences (erreur maximum de 4%). Ceci avait permis de valider le modèle de
maille élémentaire de B4C en tant que (B11Cp)C-B-C et non comme (B11Ce)C-B-C (non
montré), (B12)C-C-C ou (B12)C-B-C [261, 4, 209]. On le voit particulièrement dans le
mode Ch5 qui est calculé à 1145 cm−1 dans (B12)C-C-C alors qu’aucun pic n’est visible
expérimentalement à cette fréquence. La différence maximale entre les fréquences que
23La substitution d’un atome de bore par un atome de carbone n’a pas d’effet important sur les
fréquences en terme de masse si celui-ci est placé sur l’icosaèdre (modification de la masse totale de
l’icosaèdre de 0,9% en passant de 12×10,88 à 11×10,88+12,01) [262].
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Fig. 2.10 – Courbe du haut : spectre de diffusion Raman expérimental de B4C [205]. Traits
verticaux : fréquences actives en Raman de (B11Cp)C-B-C calculées en DFTPT-LDA par
Lazzari et al. Réf. [4, 209] après resymétrisation de la matrice dynamique afin d’être dans
le groupe ponctuel R3m et dans ce travail (Ct) en DFPT-LDA et en DFPT-GGA en
conservant le groupe ponctuel Cs.
j’ai calculées dans cette thèse en DFPT-LDA et celles obtenues par Lazzari et al. est de
1,1% sur le mode Ico9 . Par contre, les fréquences calculées en DFPT-GGA sont plus
éloignées de celles mesurées expérimentalement. On le voit particulièrement sur les modes
icosaédriques dont les fréquences calculées sont trop basses d’environ 30 à 40 cm−1 par
rapport à l’expérience. Les modes Ico11, Ico13, Ico17 et Ico20 par exemple sont calculés
respectivement à 735, 808, 662 et 782 cm−1 en DFPT-GGA alors qu’ils apparaissent à
780, 845, 721 et 813 cm−1 dans l’expérience, ce qui fait une différence de 6, 4, 8 et 4%.
La différence sur ces modes en DFPT-LDA n’est que de 2, 0, 3 et 0%.
Shirai et al. [265] avaient proposé un modèle de forces afin de calculer les fréquences
de vibration de B4C, mais leurs fréquences ne sont pas en accord avec celles calculées par
DFPT-LDA par Lazzari et al. [4, 209].
Le spectre se décompose essentiellement en 3 parties :
– La première partie est composée des deux pics à 481 cm−1 et 534 cm−1 correspondant
respectivement à la pseudo rotation de chaîne (Ico7) et à la libration de l’icosaèdre
(Ico5).
– La deuxième partie est le bloc 650-900 cm−1 correspondant aux vibrations intra-
icosaèdre (Ico9, Ico11, Ico13, Ico17 et Ico20).
– La troisième partie est le massif des hautes fréquences correspondant aux étirements
symétriques (Ch5) et fléchissements (Ch5) des chaînes, et aux vibrations chaînes-
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Tab. 2.9 – Valeurs des fréquences des modes Raman Eg (cm−1) calculées par DFPT pour
différents carbures de bore et différentes fonctionnelles d’échange-corrélation (Exc) ou
mesurées expérimentalement (Exp.). b-c signifie base-centrée.
Modes A1g
Matériau Exc Ico9 Ico17 Ico21 Ico24 Ch5
Rhomboédrique A1g A1g A1g A1g A1g
(B12)C-C-C LDA 754 702 994 1090 1145
(B12)C-C-Cb LDA 745 706 994 1084 1158
(B12)C-B-C LDA 684 714 967 1062 1068
Monoclinique b-c A′ A′ A′ A′ A′
(B11Cp)C-B-C LDA 719 699 994 1072 1095
(B11Cp)C-B-Ca LDA 711 702 1000 1072 1100
(B11Cp)C-B-C GGA 685 662 969 1038 1095
(B11Cp)C-B-Cc Exp. ? 721 998 1039 1060
aDFPT Vast et al. Réf.[261]
bDFPT Lazzeri et al. Réf.[4, 209]
cExpt. Tallant et al. Réf.[205]
Modes Eg
Matériau Exc Ico5 Ico7 Ico11 Ico13 Ico20 Ico23 Ch3
Rhomboédrique Eg Eg Eg Eg Eg Eg Eg
(B12)C-C-C LDA 524 488 754 807 818 1077 999
(B12)C-C-Cb LDA 517 489 750 809 816 1076 1000
(B12)C-B-C LDA 477 495 697 758 738 868 1063
Monoclinique b-c A′ A" A′ A" A′ A" A′ A" A′ A" A′ A" A′ A"
(B11Cp)C-B-C LDA 549 536 488 479 768 737 841 840 815 808 1052 1056 1139 1098
(B11Cp)C-B-Ca LDA 545 532 489 479 767 737 845 855 819 810 1043 1049 1139 1101
(B11Cp)C-B-C GGA 539 521 448 475 735 707 808 807 782 776 1005 1019 1094 1057
(B11Cp)C-B-Cc Exp. 534 481 780 845 813 1039 1060
icosaèdres (Ico21) et inter-icosaèdres (Ico23 et Ico24) et dominé par un pic très
large à 1095 cm−1.
Intensité du laser et pics de très basses fréquences
A cause de la faible longueur d’onde du laser utilisée en diffusion Raman, certains
pensent que les effets de surface sont importants. En effet, étant donné celle utilisée dans
les expériences de Tallant (514 nm[205]), le rayon ne pénètre pas suffisamment dans le
carbure de bore (moins de 4µm par analogie avec les mesures réalisées sur le bore β [267]).
En utilisant un laser de longueur d’onde différente (1070 nm) et pénétrant sur 7µm, Kuhl-
mann et al. [266, 268] obtiennent des spectres radicalement différents dont de nombreux
pics ne s’accordent pas avec la théorie (voir Fig. 2.11) On voit en particulier l’apparition
de modes d’intensité très forte aux basses fréquences à 270 et 320 cm−1 (voir Fig. 2.11).
Ce phénomène de variation des intensités relatives des pics basses fréquences lors de la
variation de la longueur d’onde du laser (514 nm→633 nm) a été reproduit par Guo [108]
sans pour autant voir une aussi grande variation dans les autres modes. Les basses fré-
quences à 270 et 320 cm−1 ne sont pas justifiées par les calculs de vibrations atomiques
de (B11Cp)C-B-C (voir Fig. 2.11). Pour tenter de justifier leur existence avec des modes de
vibration, Shirai et al. [243] ont calculé les fréquences des phonons dans une super-maille
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Fig. 2.11 – Courbes du haut : spectres expérimentaux de diffusion Raman de B4C (B4.3C)
obtenus avec des lasers de longueurs d’onde 514 nm [205], 633 nm [108] et 1070 nm [266].
Traits verticaux : fréquences actives en Raman de (B11Cp)C-B-C calculées par Lazzari et
al. [4, 209].
(de stœchiométrie totale de 13% de carbone) comportant des plans B4 à la place de cer-
taines chaînes faisant ainsi apparaître deux nouvelles fréquences aux alentours de celles
inexpliquées. Nous verrons chapitre 4 que l’évolution sous pression de ce modèle ne cor-
respond pas à celle vue expérimentalement. En effet, afin de valider ou non les fréquences
calculées par DFPT-LDA, Guo [108] a réalisé la mesure de spectres Raman à différentes
pressions allant de 1 à 50 GPa. La variation des fréquences calculées en DFPT-LDA en
fonction de la pression sera comparée aux expériences dans cette thèse (Chap. 4). Lazzari
et al. [4] supposent que ces deux pics sont dus à une densité d’état de phonons acous-
tiques activés. Cette activation peut être due à la levée des règles de sélection de l’activité
Raman causée par le désordre, notamment les macles et le désordre de configuration des
atomes de carbone sur les icosaèdres (voir sect.2.1.2).
En résumé, à ce jour, pour les modes actifs en diffusion Raman :
– La plupart de leurs fréquences sont bien reproduites par DFPT-LDA sur la maille
(B11Cp)C-B-C [4, 209].
– Leurs intensités n’ont pas été calculées.
– Deux pics basses fréquences ne sont pas expliqués par les calculs de fréquences de
phonons sur la maille (B11Cp)C-B-C et ne sont donc pas dus à des phonons en centre
de zone. Une interprétation a été proposée, suggérant que de la densité d’états de
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phonons acoustiques est activée par le désordre [4, 209].
– La variation de leur intensité lorsque varie la fréquence du laser est incomprise.
– La variation des fréquences sous pression n’a pas été étudiée en DFPT-LDA et
permettrait, par comparaison avec les expériences de Guo [108] et Manghnani [7],
de confirmer certaines attributions incertaines, notamment dans le massif haute
pression. (voir chap. 4)
– Les calculs en DFPT-LDA fournissent des résultats plus proches des expériences
que ceux obtenus en DFPT-GGA. Pour les spectres de vibration, nous présenterons
donc dans cette thèse les résultats obtenus en DFPT-LDA.
Modes actifs en absorption infrarouge
Dans le cas de la spectroscopie infrarouge, les calculs ab initio [4, 209] ont pu reproduire
avec une remarquable efficacité les fréquences et intensités observées (voir Fig. 2.12). Ceci
a mis fin à une controverse [269] sur l’attribution des fréquences comme modes de phonons
ou non, notamment concernant le mode de très haute fréquence à 1560 cm−1 qui s’avère
être le mode de vibration antisymétrique de la chaîne (Ch6) [265]. Les fréquences sont
Fig. 2.12 – Spectre d’absorption infrarouge expérimental de B4.3C [223] et spectre théo-
rique de (B11Cp)C-B-C [4, 209] obtenu en DFT-LDA.
données Tab. 2.10 et comparées aux fréquences calculées dans ce travail et mesurées
expérimentalement.
Les trois pics principaux dont les intensités sont les plus élevées sont des modes de
chaînes. Il s’agit des modes Ch4, Ch2 et Ch6 qui apparaissent respectivement à 407,
1076 et 1560 cm−1 dans l’expérience et à 407, 1081 et 1598 cm−1 dans mes calculs en
DFPT-LDA. La différence entre mes calculs et ceux déjà publiés par Vast [261] et Lazzari
et al. [4, 209] est de moins de 1%. La comparaison des calculs ab initio a permis de
valider la maille élémentaire (B11Cp)C-B-C par rapport à (B12)C-C-C (Tab. 2.10) et à
(B11Ce)C-B-C (non montré). Tout comme pour les fréquences actives en diffusion Raman,
les fréquences observées expérimentalement sont ici plus proches de celles calculées en
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Tab. 2.10 – Valeurs des fréquences des modes infrarouges A2u et Eu (cm−1) calculées
DFPT pour différents carbures de bore et pour l’expérience.
Modes A2u
Matériau Exc Ico16 Ico19 Ico22 Ch1 Ch6
Rhomboédrique A2u A2u A2u A2u A2u
(B12)C-C-C LDA 868 898 720 431 1704
(B12)C-C-Cb LDA 863 893 713 428 1723
(B12)C-B-C LDA 965 839 726 393 1555
Monoclinique b-c Exc A′ A′ A′ A′ A′
(B11Cp)C-B-C LDA 968 884 736 435 1598
(B11Cp)C-B-Ca LDA 970 878 735 438 1598
(B11Cp)C-B-C GGA 938 859 708 441 1566
B13C2c Exp. 951 875 744 - 1560
aDFPT Vast Réf.[261]
bDFPT Lazzari Réf.[4, 209]
cExpt. Werheit Réf.[269]
Modes Eu
Matériau Exc Ico6 Ico8 Ico10 Ico15 Ico18 Ch2 Ch4
Rhomboédrique Eu Eu Eu Eu Eu Eu Eu
(B12)C-C-C LDA 540 620 710 790 812 1012 486
(B12)C-C-Cb LDA 537 620 707 789 814 1010 451
(B12)C-B-C LDA 520 587 681 747 817 1046 356
Monoclinique b-c Exc A′ A′′ A′ A′′ A′ A′′ A′ A′′ A′ A′′ A′ A′′ A′ A′′
(B11Cp)C-B-C LDA 536 512 593 624 727 701 783 723 861 849 1119 1081 368 407
(B11Cp)C-B-Ca LDA 535 511 598 628 728 702 788 725 863 845 1118 1082 360 402
(B11Cp)C-B-C GGA 507 498 569 600 700 674 747 693 839 825 1075 1040 380 416
B13C2c Exp 506 608 697 - 846 1076 407
DFT-LDA que de celles calculées en DFPT-GGA. Le spectre infrarouge est donc bien
compris.
Modes silencieux
Les modes silencieux du B4C n’ont jamais été observés expérimentalement. Ce sont
les modes Ico9 et Ico14. Ils ont été calculés par DFPT-LDA[270, 4, 209] et valent :
– A2g : 493 et 803 cm−1 selon Réf. [270] (492 et 794−1 dans ce travail en DFT-LDA).
– A1g : 573 et 881 cm−1 selon Réf. [270] (576 et 878−1 dans ce travail en DFT-LDA).
Dispersion de phonons
La dispersion de phonons du carbure de bore n’a pas été publiée ni théoriquement ni
expérimentalement. Elle est représentée Fig. 2.13 avec sa densité d’état. On voit dans
cette dispersion quatre différentes zones de fréquences séparées par des zones de faible
densité dans la densité d’état de phonons :
– La zone la plus haute en énergie vers 1600 cm−1 correspond au mode d’étirement
antisymétrique de la chaîne (Ch6).
– La deuxième zone de plus haute énergie entre ∼950 et 1150 cm−1 correspond aux
phonons dont les vecteurs propres font intervenir les étirements des liaisons inter-
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Fig. 2.13 – Dispersion de phonons de (B11Cp)C-B-C calculée dans ce travail en DFPT-
LDA avec la densité d’états de phonons (à droite). Les directions de haute symétrie
ont été choisies de façon à correspondre à celles des directions principales de la maille
rhomboédrique présentée Réf. [220] (voir annexe B.6).
icosaèdres (Ico23 et Ico24), les translations, la rotation et l’étirement symétrique
de la chaîne (Ch1, Ch2, Ch3 et Ch5), et les interactions chaîne-équateur (Ico21)
lors de la respiration de l’hexagone équatorial.
– La zone des moyennes énergies entre 650 et 900 cm−1 correspondant aux modes de
vibration intra-icosaèdre (Ico6 à Ico20 et Ico22).
– La zone des basses fréquences entre 0 et 650 cm−1 correspondant aux phonons acous-
tiques (Ico1 et Ico2), aux librations de l’icosaèdre (Ico4 et Ico5) et à quelques modes
d’icosaèdres faisant aussi varier les liaisons inter-icosaèdres (Ico3) ou icosaèdre-
chaîne (Ico6 et Ico7).
2.3 Validation du calcul des propriétés physiques.
2.3.1 Choix de la fonctionnelle d’échange-corrélation
Les calculs réalisés dans cette section sur le carbure de bore à 20% en atomes de car-
bone ont été réalisés avec deux types de fonctionnelles d’échange-corrélation : LDA et
GGA. Ces deux fonctionnelles reposent sur les mêmes ingrédients et expliquent les pro-
priétés physiques des matériaux de façons identiques. S’agissant de concevoir un nouveau
matériau, j’ai cherché la fonctionnelle qui donne des résultats de calculs les plus proches
des mesures expérimentales sur des matériaux connus.
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Les types de calculs réalisés ont été des calculs d’énergie totale ainsi que les dérivées
par rapport aux paramètres de maille (constantes élastiques) et positions atomiques (pho-
nons). Les valeurs obtenues ont été comparées aux résultats précédemment calculés et aux
expériences Tab. 2.5 et Tab. 2.6 pour les constantes élastiques, et Tab. 2.10 et Tab.2.9
pour les phonons.
Test de la fonctionnelle d’échange et corrélation sur les paramètres de maille
et distances inter-atomiques.
Le bon accord des résultats théoriques présentés Tab. 2.3 avec les calculs précédemment
publiés en DFT-LDA permet de valider les calculs. En effet, la différence maximum entre
mes calculs en DFT-LDA et ceux de Lazzari et al. [4] est de 0,3% sur les paramètres de
maille et 1% sur les distances inter-atomiques.
On s’aperçoit que lorsque la fonctionnelle d’échange corrélation est de type GGA,
les distances calculées sont plus proches de celles mesurées expérimentalement que celles
calculées en DFT-LDA. En effet, la différence maximale entre mes calculs en DFT-LDA
et la moyenne des expériences est de 1,6% sur le paramètre ah et de 1,3% sur la distance
b2 alors que la différence maximale entre mes calculs en DFT-GGA et la moyenne des
expériences n’est que de 0,2% sur le paramètre ch et 0,3% sur la distance b2. Ce résultat
est cohérent avec celui obtenu pour les spectres des rayons X (sect. 2.1.3).
Les distances obtenues en DFT-GGA apparaissent toujours plus grandes que celles
obtenues en DFT-LDA. Ceci est en accord avec la connaissance que pour le carbure de
bore, la LDA surestime la pression d’une dizaine de GPa et que la GGA fournit des
distances inter-atomiques plus proches des expériences [221, 101, 271]. Dans la suite de
cette thèse, les distances et paramètres de maille seront donc fournis d’après les résultats
obtenus en DFT-GGA et les distances obtenues en DFT-LDA seront mises en annexe
Tab. B.8.
Test de la fonctionnelle d’échange et corrélation sur les constantes élastiques
Pour comparer les résultats obtenus avec les différentes fonctionnelles d’échange et
corrélation LDA et GGA et les résultats expérimentaux, le tableau Tab. 2.5 n’est pas
approprié car il n’y a qu’une seule expérience et que la stœchiométrie du carbure de bore
n’est pas exactement B4C. Les constantes élastiques expérimentales sont donc probable-
ment sous évaluées (voir Fig. 1.10).
Cependant, j’ai placé dans le tableau Tab. 2.6 la moyenne de nombreux résultats
expérimentaux utilisant la stœchiométrie B4C. Ce tableau utilisant les constantes élas-
tiques en moyenne isotropique paraît donc plus adapté. Les plus grosses différences avec
l’expérience sont sur le module de cisaillement G et le module de Young E. Ils valent
respectivement 204 et 481 GPa en DFT-LDA (ligne 2 de Tab. 2.6) et 199 et 464 GPa
en DFT-GGA (ligne 1 de Tab. 2.6). Les valeurs obtenues en DFT-GGA sont donc plus
proches de la moyenne des expériences (187 et 462 GPa ligne 14). D’une manière générale,
les constantes élastiques calculées en DFT-LDA sont toutes supérieures à celles calculées
en DFT-GGA, ainsi que leurs valeurs moyennes. Ceci est cohérent avec la connaissance
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que la LDA surestime la pression d’une dizaine de GPa, rendant le matériau plus incom-
pressible. La densité ρ est effectivement trop importante en LDA (2,61 g/cm3) alors que
celle calculée en GGA (2,51g/cm3) est la même que celle observée expérimentalement. Le
module de compressibilité B et le coefficient de Poisson ν ne permettent pas de conclure
car la variation est inférieure à la barre d’erreur de 5% (voir annexe A.5.5)
La fonctionnelle d’échange-corrélation GGA semble donc fournir des résultats un peu
plus proches de ceux obtenus expérimentalement de la LDA. Ceci est cohérent avec les
comparaisons déjà réalisées au LSI entre ces deux types de fonctionnelles dans le Ti-
tane [272]. En effet, dans le calcul des constantes élastiques intervient le terme 1
V0
devant
les dérivées (voir annexe Equ. A.14). Ainsi, même si les dérivées sont à peu près les mêmes
en LDA qu’en GGA, ce terme est mieux calculé en GGA, et trop grand en LDA24. Dans
la suite de cette thèse, pour l’étude des constantes élastiques des carbures de bore, les
calculs présentés seront donc ceux réalisés en DFT-GGA, les calculs en DFT-LDA sont
donnés en annexe Tab. B.2.
Test de la fonctionnelle d’échange et corrélation sur les fréquences des phonons
Afin de savoir quelle type de fonctionnelle il faut choisir pour bien calculer les fré-
quences des phonons, il faut baser la comparaison entre théorie et expérience sur des
modes très harmoniques. En effet, les calculs sont faits dans l’approximation harmonique,
si des modes sont peu harmoniques (gros élargissement), on s’attend donc à ce qu’ils
soient moins bien calculés. Les deux modes très harmoniques sont la libration de l’ico-
saèdre (Ico5) et la pseudo-rotation de chaîne (Ico7). Ce sont des modes Eg dégénérés.
Ils apparaissent respectivement à 534 et 481 cm−1 dans l’expérience. Dans la symétrie
monoclinique avec la légère levée de dégénérescence, ils sont respectivement calculés à
549-532 et 489-479 cm−1 en DFPT-LDA et à 539-521 et 448-475 cm−1 en DFPT-GGA.
La différence cumulée sur tous les pics harmoniques entre la théorie est l’expérience est
plus grande pour un calcul en DFPT-LDA qu’en DFPT-GGA.
Conclusions sur les fonctionnelles d’échange et corrélation
Les conclusions diffèrent selon le type de calcul :
– Le calcul de la structure atomique (paramètres de maille et positions atomiques)
est plus proche des valeurs expérimentales s’il est réalisé avec une fonctionnelle
d’échange corrélation GGA.
– Le calcul des constantes élastiques est plus proche des valeurs expérimentales s’il
est réalisé avec une fonctionnelle d’échange corrélation GGA. Le fait que la GGA
soit meilleure vient du facteur 1/V0 (Equ. A.13) mieux décrit en GGA [272, 221].
– Sur les modes harmoniques tels que la libration de l’icosaèdre et la pseudo rotation
de chaîne [4], le calcul des fréquences de vibration des phonons est plus proche des
valeurs expérimentales s’il est réalisé avec une fonctionnelle d’échange corrélation
LDA.
24la pression surestimée de 10 GPa entraîne un volume de la maille V0 trop petit et donc 1V0 trop
grand [272].
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D’autres fonctionnelles comme des fonctionnelles hybrides n’ont pas été utilisées dans
ce travail ni ceux précédemment publiés. D’autres types de mailles comme (B12)C-B-C,
ou (B12)C-C-C ont aussi été comparées aux expériences sur B4C et ne correspondent pas
aussi bien que la maille (B11Cp)C-B-C, ce qui est en accord avec la littérature.
2.3.2 Validation du calcul des intensités Raman
Nous allons introduire dans la partie suivante de nouveaux matériaux possédant des
chaînes C-C et des arrangements CC et calculer leurs spectres Raman. Comme expli-
qué au paragraphe précédent, les fréquences calculées en DFPT-LDA fournissent de bons
résultats. Dans ce paragraphe, je vais valider les calculs permettant l’obtention des inten-
sités Raman, en utilisant le bore α-B12, le carbure de bore (B11Cp)C-B-C et le composé
(B12)P-P. Cela permet de tester le calcul des intensités sur des composés avec icosaèdres
de bore possédant des chaînes type X-X-X ((B11Cp)C-B-C), type X-X ((B12)P-P) et sans
chaîne (α-B12). Le spectre expérimental de ces composés est bien connu et varie peu dans
les différentes expériences.
Les intensités Iν=I(ων) et leurs élargissements ont été calculés comme expliqué en
annexe A.12 pour chacune des fréquences ων actives en Raman, c’est à dire en appliquant
la moyenne sur poudre. Les valeurs des fréquences et intensités calculées sont indiquées
Tab. 2.11. Les élargissements expérimentaux sont aussi indiqués ; ils ont été utilisés lors
de la conception des spectres fournis Fig. 2.3.2.
Les spectres présentés Fig. 2.14 sont en très bon accord avec l’expérience. La forme
globale du spectre est respectée malgré un décalage des fréquences n’excédant pas les
30 cm−1 (∼3%). Ce décalage concerne essentiellement les modes moins harmoniques des
massifs hautes fréquences25. Ceci permet d’estimer la barre d’erreur sur les spectres que je
présenterai dans le chapitre suivant et pour lesquels il n’y a pas d’expérience permettant
de vérifier les intensités.
Dans les calculs, la maille élémentaire est répétée périodiquement. Certains désordres
ne sont donc pas pris en compte :
– le désordre substitutionnel, c’est à dire le positionnement aléatoire de l’atome de car-
bone sur un des six sites polaires que l’on suppose être responsable de la moyenne
rhomboédrique observée expérimentalement. Ce désordre de configuration est es-
sentiellement présent dans les carbures de bore.
– le désordre isotopique. Il a une influence sur la masse des atomes vibrants et donc
sur la valeur finale des fréquences [264]. Cet effet est peu important pour le carbone
dont l’isotope principal est le 12C à 99%. Pour le bore, il y a essentiellement deux
isotopes : le bore 11B présent à environ 80% et le 10B présent à environ 20%. J’ai donc
utilisé une masse moyenne de 10,81 masses atomiques pour le décrire. La réalité est
un assemblage de masses 10 u.a. et 11 u.a. élargissant finalement les raies obtenues.
Pour pallier la prise en compte de ces deux désordres, l’élargissement Lorentzien a été
choisi différent pour chaque mode (voir Tab. 2.11).
Il est possible d’utiliser les intensités calculées pour formuler quelques règles qui seront
25 Excepté pour le bore α dont les modes intra-icosaèdre sont aussi peu harmoniques et leur fréquences
décalées d’une trentaine de cm−1
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Tab. 2.11 – Valeur des fréquences actives en Raman ω et de leur intensité I calculée
en DFPT-LDA et moyennée sur poudre et sur polarisation. Les intensités sont données
relativement à celle du mode de libration de l’icosaèdre Ico5. Γ : élargissement de la
Lorentzienne appliqué dans l’ajustement sur l’expérience pour chacune des fréquences.
σ : élargissement de la Gaussienne appliquée dans l’ajustement sur l’expérience pour
toutes les fréquences. Coef : rapport des coefficients multiplicateurs coef A1g/coef Eg
permettant d’ajuster les intensités relatives d’un mono-cristal d’orientation inconnue (voir
annexe. A.12.1). Pour Ico5, la valeur trouvée pour l’intensité après moyenne de Equ. A.64
est 2,72×10−11 (unit. arbt.).
A1g Eg
Ico9 Ico17 Ico21 Ico24 Ch5 Ico5 Ico7 Ico11 Ico13 Ico20 Ico23 Ch3
sis cs lib pcr asis cr
Bore-α 2.14(a) Coef=0,44, σ=2
ω 707 815 945 1192 - 528 608 729 790 890 1137 -
I 0,22 20,2 10,4 4,02 - 1 0,11 0,02 2,24 0,43 0,75 -
Γ 4 14,5 22 23 - 2,5 10 3 8 10 20 -
(B12)P-P 2.14(b) Coef=1,28, σ=6
ω 774 655 1007 1048 477 521 370 729 817 771 1067 1005
I 1,88 2,01 4,10 32,1 34,4 1 1,97 0,84 0,32 0,87 3,16 1,34
Γ 6 10 15 25 6 2 4 10 4 6 6 10
(B11Cp)C-B-C 2.15(a) Coef=6,34, σ=6
ω A′′ 719 699 994 1072 1095 536 479 737 840 808 1056 1098
ω A′ 549 488 768 841 815 1052 1139
I A′′ 2,31 0,25 0,02 2,44 12,1 1 0,90 1,17 0,23 0,05 0,31 0,67
I A′ 0,79 3,37 1,12 0,30 0,09 10,6 2,36
Γ 35 50 30 50 60 6 12 40 40 40 50 40
probablement aussi valables sur les carbures de bore que nous étudierons au chapitre
suivant car leur structure sera toujours en icosaèdres et chaînes :
– cs : le mode d’élongation symétrique de la chaîne (Ch5) est toujours très intense,
c’est celui dont la fréquence varie le plus en fonction des atomes qui la composent.
– asis et sis : les modes d’élongation inter-icosaèdres symétriques et antisymétriques
sont toujours très intenses et leurs fréquences sont dans la partie haute du spectre.
– lib : la libration de l’icosaèdre n’est pas toujours très intense, mais elle est toujours
très harmonique. Sa fréquence varie très peu est 533 cm−1 en moyenne (546, 528,
521 et 536 cm−1).
– Dans les modes d’icosaèdres, le mode Ico9 est le plus intense et le mode Ico20 le
moins intense. Le bore α est une exception à cause de ses liaisons ∆. En effet, le
mode Ico21 est très intense ainsi que le Ico17, ces deux modes font intervenir des
déplacements atomiques des atomes équatoriaux (voir Fig. 2.9). Ces atomes sont
reliés à des chaînes dans les autres matériaux et réalisent une liaison ∆ dans le
bore-α.
Les modes d’icosaèdres dont l’intensité varie de plus de 50% entre un matériau avec chaîne
et lorsque la chaîne n’est pas présente (bore-α) sont les modes Ico9, Ico17 Ico20, Ico21 ,
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asis et sis. Ces modes ne faisant pas intervenir de déplacement des atomes de chaîne, on
en déduit que la liaison ∆ est responsable de ces variations d’intensité.
Grâce au calcul des intensités Raman, il est possible de valider une nouvelle fois le
choix de la maille monoclinique (B11Cp)C-B-C face à la maille rhomboédrique (B12)C-C-C.
Sur la Fig. 2.15(b), les spectres obtenus pour ces deux structures sont comparés au
spectre expérimental de B4C [205]. L’ajustement pour la maille (B11Cp)C-B-C est bon et
un ajustement a pu facilement être réalisé alors que celui pour (B12)C-C-C est très mauvais
et l’ajustement n’a pas pu être réalisé. En effet, il suffit de regarder par exemple le pic
dû à la libration de l’icosaèdre (Ico5) ; son intensité est calculée nulle pour (B12)C-C-C
alors qu’elle est expérimentalement très importante. De même, l’intensité de la pseudo-
rotation de chaîne est très faible alors qu’elle est observée très intense expérimentalement.
L’intensité de l’étirement symétrique de la chaîne est en accord avec l’expérience, mais
la fréquence est 50 cm−1 au-dessus de celle mesurée. Enfin, les massifs des moyennes
fréquences ne sont pas justifiés car seul Ico9 a une intensité importante ; l’expérience
devrait donc montrer un unique gros pic, ce qui n’est pas le cas. L’analyse confirme donc
Réf. [4, 270], que (B11Cp)C-B-C est bien la maille observée.
2.3.3 Validation des calculs en retrouvant la symétrie quasi-
rhomboédrique
Les phonons inactifs en Raman sont censés avoir une intensité exactement nulle dans
les calculs. Ceci est le cas dans les calculs sur les mailles rhomboédriques R3m. Or,
les fréquences des modes A′ et A′′ pour la maille monoclinique Cs du carbure de bore
(B11Cp)C-B-C sont toutes actives en Raman et en infrarouge. Grâce à la symétrie quasi-
rhomboédrique des mailles monocliniques, il a été possible de réaliser la projection des
modes Cs sur les modes R3m (voir section. A.13.2) afin de savoir quels étaient les modes
actifs en Raman, c’est à dire ceux se projetant bien sur des modes A1g et Eg des mailles
rhomboédriques. Cette projection a pu être validée par le calcul des intensités Raman.
En effet, les modes A′ et A′′ de la maille monoclinique ayant une forte activité Raman
sont bien ceux se projetant sur des modes actifs en Raman de la maille rhomboédrique.
Ces modes sont notés sur le spectre Fig. 2.15(a) et dans le tableau Tab. 2.11. Inversement,
les modes A′ et A′′ ayant une très faible activité Raman sont ceux se projetant sur des
modes infrarouges et silencieux. Par exemple, le mode à 1580 cm −1 est de symétrie A′ et
se projette sur le mode A2u d’élongation antisymétrique de la chaîne Ch6 qui est actif en
infrarouge. Son intensité calculée est un ordre de grandeur inférieure à celle du mode de
libration de l’icosaèdre Ico5. Afin de restaurer les règles de sélection, seuls les modes A′
et A′′ se projetant sur des modes actifs en Raman ont été retenus ( Fig. 2.15(a)).
Les symétries du tenseur diélectrique diffèrent selon la classe cristalline. Pour les ma-
tériaux rhomboédriques étudiés ici, le groupe d’espace est R3m, donc le groupe ponctuel
est D3d et la classe 3m. Pour les matériaux monocliniques étudiés ici, le groupe d’espace
est Cm, donc le groupe ponctuel est m et la classe m. La forme du tenseur diélectrique
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est [274] :
Classe 3m :
a · ·· a ·
· · b
 Classe m :
a b ·b c ·
· · d
 (2.2)
Le tenseur diélectrique calculé pour le carbure de bore monoclinique (B11Cp)C-B-C s’écrit,
dans le repère monoclinique : 6, 89 0, 06 00, 06 6, 77 0
0 0 6, 90
 (2.3)
après le changement de repère du tenseur expliqué en annexe sect. A.11.2 (deux rotations),
il s’écrit dans le repère rhomboédrique :
2 rotations−→
6, 90 0 00 6, 75 ∼ 0
0 ∼ 0 6, 92
 (2.4)
Ceci correspond quasiment à la forme rhomboédrique et confirme que la distorsion de la
maille monoclinique a peu d’effet sur le tenseur diélectrique.
On retrouve ce même type de résultat en regardant la forme des tenseurs Raman en
fonction de la symétrie du mode [274] :
Pour la classe m, les tenseurs Raman s’écrivent :
A′ :
a b ·b d ·
· · c
 A” :
 · · e· · f
e f ·
 (2.5)
Pour la classe 3m, les tenseurs Raman s’écrivent :
A1g =
a · ·· a ·
· · b
 Eg1 =
c · ·· −c d
· d ·
 Eg2 =
 · −c −d−c · ·
−d · ·
 (2.6)
Prenons un mode actif en Raman d’une grande intensité comme la libration de l’ico-
saèdre Ico5 qui est un mode dégénéré de symétrie Eg (Eg1 et Eg2) dans la maille rhombo-
édrique, et non dégénéré de symétries A′ et A′′ dans la maille monoclinique. Les tenseurs
Raman associés dans la maille monoclinique valent, dans le repère monoclinique :
mode A′ :
 3, 50 −2, 66 0−2, 66 −1, 42 0
0 0 1, 87
 mode A′′ :
 0 0 −2, 120 0 −4, 05
−2, 12 −4, 05 0
 (2.7)
après changement de repère, ils s’écrivent dans le repère rhomboédrique :
mode Eg1 :
−2, 50 0 00 1, 13 −3, 62
0 −3, 62 0, 96
 mode Eg2 :
 0 2, 99 3, 492, 99 0 0
3, 49 0 0
 (2.8)
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ceci correspond bien à la forme globale des tenseurs Eg1 Eg2 . On voit toutefois un terme
non nul en Eg1(3,3) qui rappelle que la symétrie n’est pas exactement rhomboédrique.
La forte ressemblance des propriétés du cristal monoclinique par rapport à celles d’un
cristal rhomboédrique permet de valider les calculs et la dénomination des différents modes
de vibration.
L’amplitude de la perte de symétrie de la maille monoclinique par rapport à la maille de
référence rhomboédrique n’est pas corrélée à l’amplitude de la perte de symétrie du groupe
ponctuel C2 par rapport au groupe ponctuel D3d. Par exemple, la maille élémentaire
(B11Cp)C-C est moins distordue que celle de (B11Cp)C-B-C mais la levée de dégénérescence
de ses phonons Eg et Eu est plus importante que celle de (B11Cp)C-B-C (voir annexe B.5).
Cela est dû aux positions atomiques dans la maille élémentaire (B11Cp)C-C qui sont plus
éloignées des positions en moyenne rhomboédrique que celles de (B11Cp)C-B-C. Pour la
même raison, il en va de même pour les autres propriétés impliquant des déplacements
atomiques comme les constantes élastiques26 de (B11Cp)C-C qui sont plus éloignées de la
symétrie rhomboédrique que celles de (B11Cp)C-B-C.
26Le calcul des constantes élastiques implique des déplacements atomiques car chaque maille déformée
subit une relaxation des positions atomiques afin que la somme des forces sur chaque atome soit nulle.
Dans le cas contraire, on ne prendrait pas en compte le tenseur des constantes élastiques internes [272].
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(b) Phosphure de bore (B12)P-P.
Fig. 2.14 – Spectres de diffusion Raman théoriques (DFPT-LDA) et expérimentaux. Les
résultats expérimentaux proviennent de ce travail pour le bore α et de Tallant et al. [205]
pour le B4C, et le B6P. lib indique le mode de libration non dégénéré (Ico5). cs indique
l’étirement symétrique de la chaîne (Ch5). cr indique la pseudo-rotation de chaîne (Ico7).
asis indique l’étirement antisymétrique inter-icosaèdres (Ico23). sis indique l’étirement
symétrique inter-icosaèdres (Ico24). Dans a) et b) , les fréquences calculées pour les deux
fonctionnelles d’échange-corrélation sont données en abscisse. En abscisse, les traits tiretés
sont les modes A1g et les traits pleins les modes Eg.









. ) Expérience Tallant_1989Théorie DFPT-LDA

































































(b) (B12)C-C-C : Pas d’ajustement possible
Fig. 2.15 – Spectres de diffusion Raman théoriques de (B11Cp)C-B-C et de (B12)C-C-
C (traits pleins) et spectre expérimental de B4C (pointillés [205]). Pour B4C, l’intensité
théorique a été ajustée sur le mode pcr. La courbe en tirets bleus est celle publiée [273],
elle a été faite avec d’autres vecteurs propres incorrects.
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2.4 Conclusions
La limite de concentration maximale en carbone fait encore débat mais avoisine les
20%. Dans toutes les structures étudiées, malgré la complexité offrant de nombreuses
configurations, peu sont stables. Les propriétés les plus intéressantes pour le blindage sont
celles du bore à 20% de carbone d’où l’importance d’essayer d’atteindre la stochiométrie
limite B4C. Même si le spectre infrarouge de B4C semble particulièrement bien compris,
certains pics Raman ne sont actuellement pas justifiés par la théorie.
Dans les calculs, la fonctionnelle d’échange-corrélation privilégiée sera la GGA pour
le calcul des distances et des constantes élastiques, mais sera la LDA pour le calcul des
fréquences de vibration. D’autres types de fonctionnelles hybrides ou approximation GW
n’ont pas été utilisées.
La perte de tenue mécanique lorsque le matériau est impacté au-delà de sa limite
d’Hugoniot a été expliquée par le calcul. Les lacunes dans les chaînes jouent un rôle majeur
dans ce phénomène. Il est possible de les éviter en formant les liaisons dans les chaînes. La
deuxième partie de cette thèse est consacrée à la démonstration de la possibilité de former






Nouvelles phases avec des chaînes
diatomiques
Malgré ses excellentes propriétés notamment pour le blindage, le carbure de bore
(B11Cp)C-B-C perd sa tenue mécanique lorsqu’il est impacté au-delà de sa limite d’Hugo-
niot. Dans ce chapitre, je propose une méthode pour pallier ce problème et théoriquement
renforcer le carbure de bore. La méthode proposée dans le but d’améliorer sa tenue mé-
canique fait suite au travail de Raucoules et al. [6] et consiste à renforcer les chaînes.
Le travail de Raucoules et al., expliqué en section 1.2.3, repose sur l’hypothèse qu’au-
delà de la limite d’Hugoniot, pour B4C et d’autres matériaux, lorsque le mouvement des
dislocations est activé, il y a création de lacunes en grand nombre. Raucoules montre que
le site privilégié de création de lacune est le centre des chaînes. Les lacunes situées au
centre des chaînes C-B-C forment un arrangement CC (où  indique la lacune) qui ne
soutient pas la pression. En effet, sous pression les atomes de carbone C se rapprochent et
forment une liaison C-C, avec une réduction locale du volume de la maille. La formation
de cette liaison génère une réduction discontinue du volume à une pression proche de celle
où la perte de tenue mécanique est observée dans l’expérience.
L’idée a été d’éviter cette réduction discontinue de volume sous pression. A ces fins, de
nouvelles structures pour lesquelles les chaînes C-C sont déjà formées dans tout le matériau
sont proposées. La structure en icosaèdres et chaînes du (B11Cp)C-B-C a été conservée,
mais les chaînes sont constituées de deux atomes seulement et le nombre d’atomes de
carbone dans les icosaèdres peut varier afin de stabiliser le matériau (voir règle de Wade
sect.2.1.5). Les mailles élémentaires à chaînes diatomiques suggérées dans ce chapitre
sont : (B12)C-C, (B11C)C-C et (B10C2)C-C. Les phases à chaînes diatomiques dont plus
de deux atomes de bore de l’icosaèdre sont substitués par des atomes de carbone ne sont
pas stables.
Les phases pour lesquelles la liaison dans la chaîne n’est pas encore formée ont aussi été
étudiées dans le but de savoir si elles pouvaient être des concurrentes lors de la synthèse
de ces matériaux. Pour cette raison, je les nommerai « phases concurrentes » dans ce
chapitre. Ce sont les phases possédant un arrangement CC entre les icosaèdres. Ces
phases sont : (B12)CC, (B11Cp)CC1 et (B10C2p)CC.
1 Phase étudiée par Saal et al. [202]
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L’état de l’art sur les phases connues avec trois atomes dans les chaînes a été présenté
chapitre 2. Ces phases sont : (B11C)C-B-C, (B12)C-B-C et (B12)C-C-C et la maille double
(B12)C-B-C+(B10C−2)C-B-C. Cette présentation a permis de valider les méthodes et
résultats utilisés en les comparant (Chap. 2) aux calculs et expériences déjà publiés.
Comme expliqué en conclusion du chapitre 2, les énergies de formation et les phonons des
nouveaux matériaux proposés ont été calculés en DFT-LDA, alors que les paramètres de
mailles, longueurs de liaison et constantes élastiques ont été calculés en DFT-GGA.
Dans ce chapitre, de nouveaux matériaux sont présentés avec leurs phases concurrentes.
Leur stabilité est ensuite vérifiée ainsi que leur renforcement par rapport à (B11Cp)C-B-C.
Une condition de synthèse est alors déduite afin d’éviter d’obtenir les arrangements CC.
Enfin, leurs propriétés physiques sont présentées dans la dernière section dont certaines
peuvent aider à leur caractérisation. Tous les résultats sont théoriques et proviennent de
l’application des méthodes ab initio [169].
3.1 Conception des modèles de structures atomiques
Dans cette section, la méthode théorique permettant de concevoir les nouvelles phases
est présentée. Le passage de la lacune isolée au nouveau matériau est d’abord rappelé dans
le premier paragraphe. Ensuite, comme la nécessité d’étudier des phases avec d’autres
types d’icosaèdres a été démontrée par le modèle de Wade (Chap. 2), cette démonstration
est précisée et complétée dans le second paragraphe par le calcul des énergies de formation.
Enfin, les paramètres de maille et positions atomiques des phases ainsi conçues seront
données dans le troisième paragraphe.
3.1.1 Du défaut ponctuel à la maille périodique
Il a été montré sect. 1.2.3 que les lacunes dans (B11C)C-B-C se formaient préféren-
tiellement au centre des chaînes C-B-C [6]. L’idée est donc de concevoir un matériau
conservant la structure globale du carbure de bore, mais dans lequel la lacune de centre
de chaîne ne peut pas se former. Dans notre cas, c’est donc un matériau sans atome de
bore au centre des chaînes. On a vu sect. 1.3.4 que deux types d’arrangements pouvaient
être formés dans l’espace inter-icosaédrique :
– les chaînes C-C, pouvant apparaître sous pression, où les deux atomes de carbone
sont distants d’environ 1,80 Å (DFT-GGA) et forment une liaison électronique co-
valente (Fig. 3.1(a)). A cette liaison s’ajoutent les trois liaisons avec un atome en
site équatorial des trois icosaèdres voisins. Chaque atome de carbone de la chaîne
est donc électroniquement tétravalent et les liaisons forment un tétraèdre comme
dans le diamant (voir Tab. 1.5).
– les arrangements CC ( pour la lacune). Le retrait de l’atome central laisse place
à une lacune qui est une absence de densité électronique. Les atomes de carbone
sont alors distants d’environ 2,92 Å (DFT-GGA) et forment chacun trois liaisons
avec un atome en site équatorial des trois icosaèdres voisins. Ils sont donc électro-
niquement trivalents et leurs liaisons sont approximativement coplanaires comme
3.1. CONCEPTION DES MODÈLES DE STRUCTURES ATOMIQUES 87
(a) Défaut : chaîne C-C dans une
matrice (B11Cp)C-B-C (Réf. [6])
→
(b) Le matériau proposé :
(B11Cp)C-C.
Fig. 3.1 – Passage de la chaîne isolée au matériau à chaînes diatomiques.
(a) Défaut : arrangement CC
dans une matrice (B11Cp)C-B-C
(Réf. [6])
→
(b) Le matériau proposé :
(B11Cp)CC.
Fig. 3.2 – Passage de la lacune CC isolée au matériau concurrent.
dans le graphite (voir Tab. 1.5). On dira qu’on a dans ce cas un arrangement CC
et non une chaîne (Fig. 3.2(a)).
En conservant l’icosaèdre (B11Cp), on peut alors concevoir deux structures (B11Cp)C-C
Fig. 3.1(b) et (B11Cp)CC Fig.3.2(b). Ces nouvelles structures ressemblent à celle de
(B11Cp)C-B-C excepté le fait que l’atome de bore en centre de chaîne est absent de la
maille.
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Tout comme pour (B11Cp)C-B-C, l’icosaèdre est stabilisé par un atome de carbone C en
site polaire p (Cp) et il est noté (B11Cp). La symétrie d’une maille contenant un icosaèdre
(B11Cp) est moindre par rapport à celle contenant un icosaèdre (B12). En effet, la maille
(B12)C-C (resp. (B12)CC) possède son minimum énergétique dans une structure rhom-
boédrique avec douze opérations de symétrie, et la légère distorsion de l’icosaèdre dans
(B11Cp)C-C (resp. (B11Cp)CC), implique un minimum énergétique dans une structure
monoclinique avec seulement deux opérations de symétrie. L’icosaèdre est aussi stabilisé
par deux atomes de carbone. Si l’icosaèdre est substitué deux fois comme (B10C2), la
structure peut être triclinique ou monoclinique selon la position du deuxième atome de
carbone par rapport au premier. Dans ce travail, les mailles avec icosaèdres (B12) sont
aussi étudiées malgré leur stabilité moindre afin de comparer les résultats en symétrie
monoclinique et rhomboédrique.
Tout comme expliqué précédemment (Chap. 2) pour (B11Cp)C-B-C, on s’attend à
ce que les phénomènes cinétiques lors de la croissance des cristaux ne choisissent pas
préférentiellement un des six sites polaires possibles, et que, en moyenne, l’expérimentateur
analysant cette phase voie aussi une symétrie rhomboédrique même si la maille élémentaire
est localement monoclinique.
La maille élémentaire des matériaux proposés est donc composée de quatorze atomes.
Onze atomes de bore et un atome de carbone forment un icosaèdre (B11Cp) et deux atomes
de carbone forment une chaîne C-C pour (B11Cp)C-C (Fig. 3.1(b)) ou un arrangement
CC pour (B11Cp)CC (Fig. 3.2(b)). Tout comme dans (B11Cp)C-B-C, les icosaèdres sont
liés entre eux directement par des liaisons chimiques entre les six atomes du site polaire
et indirectement par les six atomes du site équatorial par l’intermédiaire des atomes de
l’espace inter-icosaédrique. Le même type de structure est obtenu avec des icosaèdres (B12)
et (B10C2).
3.1.2 (Méta)stabilité sur le critère de l’énergie
Modèles finaux des structures atomiques
Il a été montré sect. 2.1.5 que selon le modèle de Wade, de nombreuses phases de
carbure de bore avec des configurations de chaînes et d’icosaèdres différentes pouvaient
être stables. Dans ce paragraphe, les conclusions tirées du modèle de Wade sont vérifiées
par le calcul ab initio des énergies de formation.
Dans le but de savoir s’il existe des phases de carbure de bore qui sont inférieures en
énergie à celles proposées, l’intégralité des configurations possibles d’atomes de bore et de
carbone doit être testée, ainsi que toutes les stœchiométries. C’est une tâche extrêmement
lourde. Afin de la simplifier, seules les énergies de formation des isomorphes de substitution
ont été calculées. C’est à dire que seules les phases avec des icosaèdres et des chaînes ont
été étudiées. Les structures cubiques de type diamant et hexagonal de type graphite n’ont
pas été considérées dans ce qui suit. La seule différence entre les structures étudiées a été
obtenue en faisant varier la stœchiométrie en carbone et en bore de la chaîne entre B-B-B,
C-B-B, B-C-B, C-C-B, C-C-C, C-B-C, B-B, BB, C-C, CC, C-B et CB, C, B
ou absence de chaîne, notée ∅. La stœchiométrie en carbone et en bore dans l’icosaèdre
a aussi été étudiée en la variant entre (B12),(B11C), (B10C2).
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Fig. 3.3 – Les différents types d’icosaèdres étudiés. Boules noires : atomes de carbone.
Boules grises : atomes de bore situés sur les sites équatoriaux. Boules blanches : atomes
de bore situés sur les sites polaires.
Lorsqu’un atome de carbone substitue un atome de bore sur l’icosaèdre, il y a deux
configurations possibles : (B11Cp) et (B11Ce). Elles sont représentées sur la première ligne
Fig. 3.3. Dans la dénomination des icosaèdres de type (B11C), e représente la position
équatoriale et p la position polaire.
Lorsque deux atomes de carbone substituent deux atomes de bore sur l’icosaèdre, il
y sept configurations possibles. Les trois configurations pour lesquelles les deux atomes
de carbone sont sur deux sites polaires sont appelées (B10Cp2)ap, (B10Cp2)cot et (B10Cp2)dif .
Elles sont représentées sur la deuxième ligne Fig. 3.3. Dans cette dénomination des ico-
saèdres de type (B10Cp2), ap signifie que les deux atomes de carbone polaires sont sur
des sites antipodaux (diamétralement opposés), cot signifie qu’ils sont côte à côte sur le
même triangle polaire et dif qu’ils sont sur deux triangles polaires différents mais non
diamétralement opposés.
Les quatre configurations pour lesquelles les deux atomes de carbone sont sur un site
polaire et sur un site équatorial sont appelées (B10CpCe)vc, (B10CpCe)c, (B10CpCe)f et
(B10CpCe)vf . Elles sont représentées sur la troisième ligne Fig. 3.3. Dans la dénomination
des icosaèdres de type (B10CpCe), vc (very close en anglais) représente la position où
l’atome de carbone équatorial et l’atome de carbone polaire forment une liaison b5 (voir
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dénomination des liaisons Fig. 1.6), c (close) celle où ils forment une liaisons b4, vf (very
far) celle où ils ne forment pas de liaison et sont le plus éloignés possible et f (far) celle
où ils ne forment pas de liaison et ne sont pas le plus éloignés possible.
Les configurations pour lesquelles deux atomes de carbone sont en site équatorial n’ont
pas été étudiées car elles sont trop instables.
Résultats ab initio
Les valeurs des énergies de formation obtenues après relaxation des positions atomiques
et paramètres de maille sont données Tab. 3.1.
Icosaèdre (B12) (B11C) (B10Cp2) (B10CpCe)
pol equ ap cot dif f vf c vc
chaîne Ef %C Ef Ef %C Ef Ef Ef Ef Ef Ef Ef %C
C-C-C -39 20 60 92 26,7 255 225 197 33,3
CC -20 14,3 -14 -1 21,4 ae ae ae 28,6
C-C-B 94 13,3 50 47 20 246 211 188 26,7
C-B-C -78 13,3 -121 -84 20 116 47 68 26,7
CB 95 7,1 77 105 14,3 149 117 94 21,4
C-B-B 12 6,7 52 35 13,3 128 108 80 20
B-C-B 237 6,7 177 166 13,3 226 206 181 20
C-C 9 14,3 -25 22 21,4 -11 -49 -76 -34 -31 8 5 28,6
BB 183 0 151 177 7,1 201 171 151 14,3
B-B-B 234 0 75 88 6,7 260 245 189 13,3
C-B 70 7,1 44 31 14,3 98 76 41 21,4
B-B 241 0 190 ae 7,1 ae ae ae 14,3
Tab. 3.1 – Énergies de formation (meV/at.) obtenues en DFT-LDA de différents iso-
morphes du carbure de bore à pression ambiante et leur concentration en carbone
(%). ae : l’équilibre n’a pas été trouvé pour la structure. Les Ef positives sont en
rouge et négatives en noir. Les calculs non encadrés ont déjà été réalisés précédem-
ment [202, 221, 101, 203, 157]
.
Structures stables
La plupart des structures testées Tab. 3.1 sont instables car elles ont des énergies de for-
mation positives, excepté, dans l’ordre d’énergie de formation croissante : (B11Cp)C-B-C,
(B11Ce)C-B-C, (B12)C-B-C, (B10Cp2)difC-C, (B10Cp2)cotC-C, (B12)C-C-C, (B10CpCe)vfC-
C, (B10CpCe)fC-C, (B11Cp)C-C, (B12)CC, (B10Cp2)apC-C et (B11Cp)CC. A celles-ci
s’ajoute la phase marginalement métastable (B12)C-C dont l’énergie de formation est
proche de zéro (9 meV/at.) lorsque l’on prend en compte la barre d’erreur liée à la fonc-
tionnelle d’échange-corrélation estimée à 10 meV [101]. Tous les composés avec des chaînes
3.1. CONCEPTION DES MODÈLES DE STRUCTURES ATOMIQUES 91
Matériau LDA GGA Matériau LDA GGA Matériau LDA GGA
(B12)C-B-C -78 -109 (B11Cp)C-B-C -121 -148 (B10Cp2)diffC-C -76 -90
(B12)C-C-C -39 -70 (B11Cp)C-C -25 -40 (B10Cp2)cotC-C -49 -66
(B12)C-C 9 -9 (B11Cp)CC -14 -55 (B10Cp2)apC-C -11 -24
(B12)CC -20 -72 (B11Ce)C-B-C -84 -112 (B10CpCe)fC-C -34 -46
(B12)C-B-B 24 -3 (B11Ce)CC -1 -43 (B10CpCe)vfC-C -31 -48
Tab. 3.2 – Énergies de formation (meV/at.) obtenues en DFT-LDA et en DFT-GGA pour
les carbures de bore d’énergie de formation négative.
C-C sont nouveaux et permettent d’augmenter le polymorphisme théoriquement possible
des carbures de bore. Les structures bien connues, (B11Cp)C-B-C et (B12)C-B-C sont de
loin les plus basses en énergie [202, 221, 101, 203, 157].
Pour une stœchiométrie donnée, les phases les plus stables sont :
– à 13,3% : (B12)C-B-C
– à 14,28% : (B12)CC
– à 20 % : (B11Cp)C-B-C
– à 21,4% : (B11Cp)C-C
– à 28% : (B10Cp2)difC-C
Les seules phases du tableau dont la DFT prédit une structure de bande de semi-
conducteur sont celles dont la règle de Wade est respectée, et dont les atomes des ex-
trémités de chaîne sont des atomes de carbone tétravalents, c’est à dire (B11C)C-B-C,
(B10C2)C-C et (B12)C-C-C.
Les structures avec icosaèdres (B10Cp2) ne sont pas énergétiquement stables, excepté
(B10Cp2)C-C.
Dans les icosaèdres (B11C), pour les chaînes C-B-C, C-C et les arrangements CC la
position polaire est énergétiquement favorisée par rapport à celle en site équatorial.
Pour (B10Cp2)C-C, les positions énergétiquement les plus favorables sont d’abord dif
puis cot puis ap. Viennent ensuite celles de (B10CpCe)C-C f et vf D’une manière générale,
la configuration la plus énergétiquement favorable est celle où les atomes de carbone sont
le plus éloignés les uns des autres dans l’icosaèdre ainsi qu’hors de l’icosaèdre (liaisons
inter-icosaèdres) afin de mieux répartir la charge supplémentaire qu’ils fournissent. Cela
explique la bien meilleure stabilité de la configuration dif.
Limites du calcul
Ces affirmations sont valables lorsque le matériau est pur. Elles peuvent changer sui-
vant l’environnement de la maille. C’est le cas par exemple de la maille double (B12)C-B-
C+(B10Cp2)C-B-C répétée périodiquement. Dans cette maille double, la configuration la
plus stable de l’icosaèdre (B10Cp2) est la configuration ap [5] (voir Fig. 3.3), alors qu’aucune
configuration n’est stable pour la maille simple (B10Cp2)C-B-C (ligne 4 de Tab. 3.1).
Le calcul a été limité à l’étude de phases icosaédriques. La concentration obtenue
de 28,6% en carbone pour (B10Cp2)C-C sort du domaine connu d’existence des phases
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icosaédriques. Les calculs pourraient être complétés par l’étude de phases à structure
graphite ou diamant pour des concentrations en carbone supérieures à 20%.
Les phases concurrentes
Pour les composés énergétiquement stables c’est à dire dont l’énergie de formation est
négative, la comparaison de la valeur des énergies de formation (Tab. 3.2) en DFT-LDA
et en DFT-GGA permet de valider leur stabilité même avec la barre d’erreur liée à la
fonctionnelle d’échange-corrélation utilisée. Les énergies de formation de (B11Cp)C-C et
(B11Cp)CC sont relativement proches. La barre d’erreur ne permet pas de dire quel
composé sera le plus stable à pression ambiante. En effet (B11Cp)C-C est plus stable de
11 meV/at. en DFT-LDA, alors que (B11Cp)CC est plus stable de 15 meV/at. en DFT-
GGA. Cette dernière phase sera donc une concurrente pouvant nuire à la formation de
chaînes C-C lors d’une tentative de synthèse.
Afin de bien représenter l’arrangement CC, dont la configuration quasi-sp2 ressemble
à celle du graphite (voir section 1.3.4), peut-être faut-il utiliser un modèle prenant en
compte les liaisons de Van der Waals. La phase (B12)CC, elle aussi très basse en énergie
en DFT-GGA, sera une des principales phases concurrençant la synthèse des carbures de
bore avec chaînes C-C.
Ces résultats sont valables à pression ambiante. D’une manière générale, l’ajout de
pression aura tendance à rapprocher les extrémités des arrangements CC (respective-
ment CB et BB) jusqu’à former des chaînes avec liaisons chimiques C-C (respective-
ment C-B et B-B). Inversement, qu’une pression négative, c’est à dire une expansion du
volume, aura tendance à faire s’éloigner les atomes des chaînes C-C (respectivement C-B et
B-B) jusqu’à rupture de la liaison chimique en formant une lacune CC (respectivement
CB et BB).
On voit que l’algorithme de relaxation des positions atomiques n’a pas convergé pour
certaines phases notées ae (Tab. 3.1). La phase (B10Cp2)CC par exemple n’existe pas
dans les calculs à pression ambiante. Par contre, si l’on augmente suffisamment le volume
de la phase (B10Cp2)C-C, on va rompre les liaisons chimiques dans la chaîne et obtenir
(B10Cp2)CC dans les calculs. Inversement, (B10Cp2)B-B n’existe pas dans les calculs à
pression ambiante. Par contre, si l’on comprime suffisamment la maille (B10Cp2)BB, on
s’attend à former une liaison chimique dans la chaîne et obtenir (B10Cp2)B-B dans les
calculs.
Les phases instables
A part pour le bore α, les composés sans chaîne, avec arrangements C, B2,
CB ou avec chaînes C-B, B-B-B, C-B-B, B-B-C ou C-C-B ont des énergies de forma-
tion positives et sont instables. Dans les calculs, je trouve qu’avoir des atomes de bore
tétravalents en extrémité de chaîne n’est pas une configuration énergétiquement favorable.
Dans l’état de l’art, les arrangements BB ont été mentionnés, et les chaînes C-B-B
ont été étudiées Fig. 2.3. Grâce aux calculs, on sait que ce type de chaîne (BB) n’est
2 Pour les 3 types de structures sans chaîne, avec arrangement C et avec arrangement B les
résultats ont tous des énergies de formation positives et n’ont donc pas été représentés pas dans le tableau.
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pas énergétiquement favorable. Cela confirme l’analyse de Mauri et al. [5] qui affirment
que les chaînes sont toutes C-B-C à la concentration de 20% d’atomes de carbone sur
la base de l’analyse des données de RMN. Toutefois, l’énergie de formation du matériau
(B12)C-B-B est la plus faible parmi toutes les énergies de formation positives. Son énergie
de formation est très proche de zéro en DFT-GGA. Dans la littérature, la configuration
avec des chaînes B-B a pu être formée sous très haute pression avec des icosaèdres (B12),
c’est la phase γ du bore [159]
Seuls les dix types d’icosaèdres présentés (Fig. 3.3) ont été étudiés. Les autres ico-
saèdres possibles forment des mailles dont les énergies de formation sont positives et ne
répondent pas au premier critère de stabilité (Annexe A.4). Comme indiqué précédem-
ment, les configurations pour lesquelles les icosaèdres contiennent deux atomes de carbone
en site équatorial (trois configurations possibles), un en site équatorial et un en site po-
laire, ou plus de trois sites n’ont pas été étudiées en détail. En effet, leurs énergies de
formation ont été calculées pour quelques composés et sont toutes positives et de loin
supérieures à celles des matériaux avec icosaèdres (B10Cp2). Ceci est vrai excepté pour les
deux structures (B10CpCe)fC-C et (B10CpCe)vfC-C (voir Tab. 3.1).
Conclusion
En conclusion, ma contribution pour ce travail a été de montrer que les énergies de
formation de certains matériaux avec icosaèdres (B10C2) sont négatives. Cela étend le
polymorphisme théorique des carbures de bore. Les limites du modèle ont été précisées :
la stabilité peut changer avec l’environnement, comme pour la maille double (B12)C-B-
C+(B10Cp2)C-B-C par exemple. Les calculs ont été faits uniquement pour des structures
icosaédriques.
Diagramme de phase basse température
En reportant les énergies de formation en fonction de la stœchiométrie, on obtient
la courbe Fig. 3.4. Cette figure se limite aux structures icosaédriques, et les phases de
structure graphite et diamant n’ont pas été calculées. L’enveloppe convexe au-delà d’une
concentration à 20% en carbone n’est valable que pour les structures icosaédriques. Les
structures énergétiquement stables sont celles dont l’énergie de formation est négative
(Fig. 3.4) Les structures théoriques atteintes lors d’une synthèse à partir des éléments
purs sont celles situées sur l’enveloppe convexe (Fig. 3.4). Seules ces structures, c’est
à dire (B12)C-B-C et (B11Cp)C-B-C et les formes pures des éléments font théoriquement
partie du diagramme de phase à l’équilibre thermodynamique [203]. Ce sont effectivement
ces phases qui sont trouvées pures expérimentalement. (B11Cp)C-B-C est la plus basse en
énergie à 0 K. A température finie, il faut comparer les énergies libres faisant intervenir
l’entropie pour savoir quelle phase sera énergiquement favorisée. Ce diagramme permet
de savoir quelles sont les phases de carbure de bore qui rentreront en compétition lors
d’une synthèse hors équilibre thermodynamique [203].
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Fig. 3.4 – DFT-LDA Diagramme de type enveloppe convexe des matériaux calculés
Tab. 3.1. Les énergies de formation sont en meV par atome. Les quatre structures sur
la courbe convexe sont, dans l’ordre de concentration de carbone croissante, le bore α, le
(B12)C-B-C, le (B11Cp)C-B-C et de diamant. La courbe pointillée représente la limite de
stabilité par rapport aux constituants ; bore α et carbone en phase diamant.
Limites du modèle ionique
Le modèle ionique de Wade fournit de très bons résultats pour expliquer la majeure
partie des énergies de formation des structures Tab. 3.1. Ce modèle a toutefois des limites :
– Il considère comme électroniquement stables les composés (B11C)CB, (B11C)C-
C-B, (B10C2)C-B-B, (B10C2)B-C-B, (B10C2)BB, (B9C3)B-B-B et (B9C3)C-B. Les
énergies de formation de ces phases sont pourtant positives en DFT-LDA. Cela
est dû au fait que ce modèle ne prend en compte que la stabilité de l’icosaèdre et
non de la chaîne. Or, selon les calculs quantiques, la configuration où les atomes
des extrémités de chaînes sont des atomes de bore électroniquement tétravalents ou
trivalents n’est pas énergétiquement favorable.
– Il ne prévoit pas la stabilité des composés (B12)C-B-C, (B11C)C-C et (B11C)CC
dont les énergies de formation sont pourtant négatives (-78, -25 et -14 meV/at. en
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DFT-LDA). Pour ces trois composés, le calcul des charges selon le modèle ionique
donne une charge en plus ou en moins ne permettant pas la neutralité électronique
(par exemple (B12)2+(C-B-C)−). Or, les calculs ab initio montrent que cette charge
peut se délocaliser et former des composés stables.
– Il ne différencie pas les positions des atomes entre des chaînes C-B-C et C-C-B par
exemple ou entre des icosaèdres (B11Cp) et (B11Ce) alors que les calculs ab initio
prévoient la meilleure stabilité pour la configuration (B11Cp) comme icosaèdre et
C-B-C comme chaîne entre les icosaèdres en accord avec les expériences (Chap. 2).
Énergie du défaut (B10C2)C-C
On s’intéresse maintenant à la possibilité de comparer les énergies de formation à
potentiel chimique fixé. Pour cela il faut connaître les enthalpies de formations ∆Ωf
relatives au matériau. Elles sont déductibles à partir de Tab.3.6 et de la stœchiométrie
des matériaux (voir section A.7). Elles sont représentées Fig. 3.5 en fonction du potentiel
chimique imposé à l’environnement agissant comme un réservoir, c’est à dire un système
ouvert permettant l’échange d’atomes de bore ou de carbone.
Pour connaître l’énergie de formation à partir du matériau, il faut regarder le dia-
gramme ∆Ωf (µ). Les défauts du carbure de bore les plus bas en énergie sont rappelés
Fig. 3.5. Les lacunes sont basses en énergie mais les défauts d’icosaèdres sont plus stables.
3.1.3 Structures atomiques des nouvelles phases
J’ai présenté au chapitre 2 section 2.1 la structure du carbure de bore B4C. Celle des
matériaux avec chaînes diatomiques est peu différente. La dénomination des distances de
b1 à b7 est identique excepté pour la liaison entre deux atomes de chaîne b1. Dans le cas
d’une chaîne à deux atomes, cela correspond à la longueur de la chaîne, mais dans le cas
d’une chaîne linéaire de trois atomes, la longueur de la chaîne est environ 2×b1.
Les sept types de distances différentes dans les matériaux proposés sont représentés
Fig. 1.6 dans le cas de (B11Cp)C-C.
Les distances inter-atomiques et paramètres de maille obtenus en DFT-GGA sont
reportés Tab. 3.3. Tout comme pour le carbure de bore B4C, la moyenne rhomboédrique a
été appliquée pour correspondre au mieux à ce qui devrait être observé expérimentalement
(voir méthode section. A.6) 3
Variation des paramètres de maille
On voit (Tab.3.3) que lorsque les chaînes sont C-C et que l’icosaèdre est (B12), le
paramètre de maille ch vaut 11,039. Ce paramètre devient 11,162 lorsque l’icosaèdre est
(B11Cp) et 11,192 lorsqu’il est (B10Cp2)cot. Plus l’icosaèdre est substitué, plus le paramètre
de maille ch augmente.
3Les distances inter-atomiques et paramètres de maille obtenus en DFT-LDA, plus éloignés des résul-
tats expérimentaux, sont reportés en annexe Tab. B.1. Les paramètres de maille et coordonnées atomiques
non moyennés sont fournis en annexe Tab. B.2 et Tab. B.1.
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Fig. 3.5 – Variation de l’énergie de formation des lacunes en fonction du potentiel chi-
mique du réservoir dans le carbure de bore B4C. (les courbes des lacunes du bore de chaîne
dans B4C sont les mêmes que celles obtenues par Raucoules [6]).
Réciproquement, lorsque les chaînes sont C-C et que l’icosaèdre est (B12), le paramètre
de maille αr vaut 70,1˚. Ce paramètre devient 68,9˚lorsque l’icosaèdre est (B11Cp) et
68,4˚lorsqu’il est (B10Cp2)cot. Plus l’icosaèdre est substitué, plus le paramètre de maille αr
diminue.
Les paramètres ar et ah subissent de plus faibles diminutions avec la substitution
(maximum 0,42% et 0,31%). On en déduit que l’angle du rhomboèdre se referme alors
qu’augmente la substitution d’un atome de bore par un atome de carbone dans l’icosaèdre.
Cela diminue le volume de la maille élémentaire. Cette observation est la même lorsque
la maille possède un arrangement CC. Ces variations de paramètre de maille sont suf-
fisamment grandes pour permettre de distinguer différentes compositions des icosaèdres
aux rayons X par exemple. Les spectres de diffraction des rayons X sont présentés section.
3.5.2.
Les cinq composés avec icosaèdre (B10Cp2) ont des paramètres de maille relativement
semblables avec une différence maximale de moins de 1% sur cH entre (B10CpCe)fC-C et
(B10Cp2)difC-C. Cette différence est tout de même suffisante pour être elle aussi visible
aux rayons X pour autant que la phase soit pure.
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Tab. 3.3 – Distances inter-atomiques (Å) en moyenne rhomboédrique obtenues par DFT-
GGA (DFT-LDA en annexe Tab. B.8) pour les matériaux avec chaînes C-C et pour leurs
concurrents avec arrangement CC. aR (Å) et αR (˚) : paramètres de maille en moyenne
rhomboédrique (Å et degré). VR : Volume de la maille en moyenne rhomboédrique (Å3).
aH (Å) et cH(Å) : paramètres de maille hexagonaux (Å). rico : rayon moyen de l’icosaèdre
(Å). Sp. gr. : groupe d’espace
Matériau Sp. gr. ar αr Vr ah ch
Matériaux à chaînes diatomiques C-C
(B12)C-C R3m 4,918 70,1 101,7 5,651 11,039
(B11Cp)C-C Cm 4,914 68,9 99,6 5,560 11,162
(B10Cp2)cotC-C Cm 4,906 68,4 98,4 5,519 11,192
(B10Cp2)apC-C Cm 4,899 68,0 97,3 5,481 11,219
(B10CpCe)vfC-C Cm 4,919 67,7 97,9 5,478 11,302
(B10CpCe)fC-C P1 4,918 67,6 97,8 5,473 11,307
(B10Cp2)difC-C P1 4,897 68,3 97,6 5,498 11,185
Matériaux concurrents à arrangement CC
(B12)CC R3m 5,200 64,7 109,6 5,562 12,268
(B11Cp)CC Cm 5,093 65,8 105,1 5,530 11,905
Matériau b1 b2 b3 b4 b5 b6 b7 rico
Matériaux à chaînes diatomiques C-C
(B12)C-C 1,77 1,70 1,93 1,75 1,80 1,78 1,60 1,71
(B11Cp)C-C 1,80 1,65 1,87 1,73 1,79 1,79 1,61 1,69
(B10Cp2)cotC-C 1,79 1,60 1,85 1,72 1,75 1,82 1,61 1,69
(B10Cp2)apC-C 1,81 1,61 1,84 1,72 1,77 1,81 1,61 1,68
(B10CpCe)vfC-C 1,90 1,62 1,82 1,72 1,77 1,76 1,60 1,68
(B10CpCe)fC-C 1,88 1,62 1,83 1,72 1,77 1,77 1,61 1,68
(B10Cp2)difC-C 1,81 1,61 1,84 1,72 1,76 1,77 1,61 1,68
Matériaux concurrents à arrangement CC
(B12)CC 3,22 1,70 1,79 1,81 1,78 1,88 1,55 1,73
(B11Cp)CC 2,92 1,67 1,79 1,78 1,78 1,84 1,55 1,70
La plus grande différence dans les paramètres de maille est celle entre les matériaux
à chaînes diatomique et les phases concurrentes à arrangement CC. Les paramètres de
maille sont plus grands lorsque la chaîne n’est pas formée. Le paramètre ch par exemple
passe de 11,039 Å pour (B12)C-C à 12,268 Å pour (B12)CC ce qui représente une
variation de 11%. Cette différence sur le paramètre ch est de 7% entre (B11Cp)C-C et
(B11CpCC. Grâce à la technique des rayons X, les phases concurrentes sont donc très
facilement différenciables des phases avec chaînes diatomiques.
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Variation des distances
La distance inter-icosaèdre b2 diminue lorsque la stœchiométrie en carbone dans l’icosa-
èdre augmente (Tab. 3.3). Elle passe de 1,70 Å dans (B12)C-C à 1,65 Å dans (B11Cp)C-C
et en moyenne 1,61 Å lorsque deux atomes de carbone substituent deux atomes de bore
dans l’icosaèdre. Cette observation est la même pour les liaisons intra-icosaèdre. En effet,
plus l’icosaèdre est substitué, plus son rayon moyen diminue. Cela est dû au volume du
carbone qui est plus petit que celui du bore. Par conséquent, les distances intra-icosaèdre
diminuent lors du passage de (B12) à (B10C2). La diminution maximum est de 0,11, 0,03 et
0,05 Å pour b3, b4 et b5. Le quatrième type de liaison intra-icosaèdre b6 varie différemment
dans les cas cot et op (discutés ci-dessous). La distance b1 augmente curieusement avec la
substitution si les chaînes sont formées. Cela paraît contradictoire avec la diminution du
volume de la maille, mais lorsque le volume diminue, les icosaèdres se rapprochent les uns
des autres, ce qui tend à aplatir la configuration en tétraèdre des extrémités de chaînes
(voir Fig. 1.12(c)) et ainsi éloigner les atomes de chaîne. Pour les matériaux concurrents,
les tétraèdres sont déjà coplanaires et on observe bien une diminution de la distance b1
de 3,22 Å à 2,92 Å.
Les distances moyennes ne varient pas significativement entre les cinq composés avec
icosaèdre (B10Cp2) excepté pour la distance entre deux atomes polaires b6. En effet la valeur
de cette distance pour les icosaèdres dont les atomes de carbone sont en configuration cot
et op est d’environ 1,81 Å et seulement 1,77 Å pour les icosaèdres en configuration vf , f
et dif . Cette variation vient du fait que, pour les deux configurations cot et op, les deux
atomes de carbone de l’icosaèdre réalisent des liaisons chimiques entre eux, respectivement
b6 et b2.
La distance b7 entre un atome de l’hexagone équatorial et l’extrémité de chaîne ne varie
pas significativement avec le changement de stœchiométrie de l’icosaèdre. Par contre cette
distance varie significativement (4%) entre les matériaux à chaînes diatomiques et leurs
concurrents, essentiellement à cause de la différence entre la configuration de l’extrémité
de la chaîne passant de tétragonale à coplanaire (voir les figures section 1.3.4).
Toutefois, afin de différencier les composés à chaîne diatomique C-C et leurs concur-
rents à arrangement CC, il est préférable de se concentrer sur la variation de la distance
b1 qui est celle subissant la plus grosse variation. Par exemple, cette distance double
presque entre (B12)C-C et (B12)CC (passage de 1,77Å à 3,22Å).
Les fréquences de vibration des modes propres (phonons) dépendent des distances
inter-atomiques. Toutes les variations de distances qui viennent d’être présentées seront
donc visibles dans les spectres Raman et infrarouge présentés au chapitre suivant.
3.2 Stabilité
Dans cette section, la stabilité de la phase proposée pour renforcer le carbure de bore,
(B11Cp)C-C, est vérifiée par le calcul. La stabilité de la phase contenant 28,6% de carbone,
(B10C2)C-C est également vérifiée. Enfin, elle est aussi vérifiée pour les matériaux concur-
rents avec arrangements CC dont les chaînes ne forment pas de liaisons chimiques.
Comme expliqué annexe A.4, la stabilité est démontrée par l’existence d’un minimum
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énergétique nécessitant le calcul des dérivées secondes de l’énergie : les constantes élas-
tiques et les phonons. Ces dérivées doivent être positives pour garantir que la structure
atomique est bien dans un minimum énergétique. Le résultat de ces calculs est présenté
dans les paragraphes qui suivent.
3.2.1 Stabilité mécanique des nouvelles phases
Évaluation des constantes élastiques
Les constantes élastiques calculées en DFT-GGA dans les repères cristallins standards
sont données en annexe sect. B.2. Elles ont été obtenues par la méthode expliquée en
annexe. A.5.1. Les mêmes conclusions ont été obtenues en DFT-LDA.
Dans ce paragraphe, afin de permettre la comparaison des constantes élastiques entre
elles, les tenseurs d’ordre quatre en notation matricielle de Voigt sont tous présentés
dans le même repère cartésien Tab.3.4. Le repère choisi est celui des hautes symétries du
système rhomboédrique afin d’avoir l’axe trigonal (axe de la chaîne) selon l’axe z, l’axe
binaire selon x et l’axe bissectrice selon y. Ainsi, pour les matériaux monocliniques et
tricliniques, l’axe pseudo-trigonal, pseudo-binaire et pseudo-bissectrice sont aussi selon
z, x et y. Les changements de repère ont été faits comme expliqué section. A.11.2. Les
cristaux rhomboédriques possèdent six constantes élastiques différentes, les monocliniques
treize et les tricliniques 21.
Tab. 3.4 – Constantes élastiques (GPa) calculées en DFT-GGA pour les carbures de
bore. Les tenseurs sont tous exprimés dans le repère rhomboédrique. C33 correspond au
module de Young en réponse à une traction selon l’axe de la chaîne z. Entre parenthèses
est indiquée la valeur C11−C122 qui serait obtenue pour C66 si la maille était rhomboédrique.
Matériau C11 C22 C33 C44 C55 C66 C11−C122 C12 C13 C23 C14 C24 C65 C43
(B12)C-C 559 C11 416 187 C44 240 (C66) 79 83 C13 20 −C14 C14 =0
(B12)CC 548 C11 395 91 C44 219 (C66) 109 52 C13 6 −C14 C14 =0
(B11Cp)C-B-C 534 556 518 170 164 223 (210) 115 62 66 -34 16 -16 -1
(B11Cp)C-C 561 535 469 254 175 232 (258) 45 112 109 29 -19 54 33
(B11Cp)CC 581 578 407 159 140 224 (233) 114 49 56 6 -23 7 12
(B10C2p)apC-C 628 602 583 281 282 258 (273) 82 73 59 1 -15 33 26
(B10CpCe)vfC-C 600 639 505 275 267 266 (255) 88 69 49 14 -20 29 21
(B10C2p)cotC-C 528 627 589 282 276 259 (211) 107 51 78 30 -27 17 -15
(B10C2p)diffC-C 616 602 590 281 282 285 (264) 87 71 67 18 -19 25 10
(B10CpCe)fC-C 632 597 525 271 275 265 (274) 84 63 66 16 -23 30 7
Matériau C15 C16 C25 C26 C35 C36 C45 C46
(B10C2p)diffC-C 2 0 -7 8 5 5 2 4
(B10CpCe)fC-C -5 7 -2 7 -9 -7 7 -1
Les valeurs moyennes des propriétés élastiques des carbures de bores sont fournies
Tab. 3.5. Elles sont obtenues en appliquant les formules de Voigt et de Reuss sur les
constantes élastiques Tab. 3.4.
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Tab. 3.5 – DFT-GGA. Densité ρ (g/cm3), module de compressibilité B (GPa), module
de cisaillement G (GPa), module de Young E (GPa) et coefficient de Poisson ν calculés à
partir des constantes élastiques selon la moyenne isotrope de Hill. Les six valeurs propres
données sont celles de la matrice des constantes élastiques. B′0 est la dérivée du module
de compressibilité isostatique par rapport à la pression provenant de l’équation d’état de
Birch-Murnaghan.
Matériau ρ B G E ν Valeurs propres B′0
(B11Cp)C-B-C 2,504 232 199 464 0,167 701 453 425 227 177 159 3,5
(B12)CC 2,329 209 152 366 0,209 677 439 376 220 90 90 3,3
(B11Cp)CC 2,436 217 189 440 0,163 698 453 337 224 183 139 2,7
(B12)C-C 2,508 223 206 473 0,147 688 482 366 247 184 180 3,9
(B11Cp)C-C 2,580 233 212 488 0,150 703 483 409 265 230 143 3,9
(B10C2p)difC-C 2,656 251 269 594 0,105 755 545 499 302 282 242 3,8
(B10C2p)apC-C 2,653 249 269 594 0,102 751 530 505 305 294 234 4,1
(B10C2p)cotC-C 2,640 243 261 577 0,105 737 570 429 287 274 249 3,8
(B10CpCe)vfC-C 2,642 238 262 576 0,097 734 509 479 295 284 237 4,7
(B10CpCe)fC-C 2,642 241 263 579 0,100 737 531 485 300 271 238 4,5
Stabilité mécanique
Dans ce paragraphe, je vais démontrer que les phases proposées avec chaînes C-C et
leurs concurrentes avec arrangement CC sont mécaniquement stables. Pour rappel, la
stabilité mécanique nécessite le calcul des composantes du tenseur des constantes élas-
tiques. Lorsqu’elles sont représentées dans la matrice 6×6 de Voigt, si les valeurs propres
de cette matrice sont positives, alors la phase est mécaniquement stable. Les valeurs
propres des matrices des constantes élastiques sont données dans le tableau 3.5. Elles sont
toutes positives, ce qui garantit la stabilité mécanique des phases présentées. Le résultat
est que toutes les phases présentées Tab. 3.4 sont stables du point de vue mécanique.
Phases à propriétés élastiques renforcées
En plus de leur stabilité mécanique démontrée précédemment, certaines phases sont
élastiquement beaucoup plus intéressantes que le carbure de bore. Les matériaux avec
chaînes C-C et icosaèdres (B10C2) ont en effet un module de Young particulièrement élevé
quelle que soit la direction. Ceci est confirmé par la valeur moyenne du module de Young
de 594 GPa dans la configuration dif (Tab. 3.5). Cette valeur est inférieure à celle calculée
pour le diamant (∼1145 GPa [27]) et le nitrure de bore cubique (∼909 GPa[30]) fourni
Tab. 1.1 mais elle est 28% plus élevée que celle du B4C (464 GPa).
De même, la valeur du module de cisaillement dans la configuration dif (269 GPa)
est 35% plus élevée que celui du B4C (199 GPa). Les propriétés élastiques de (B11Cp)C-C
et (B12)C-C varient moins par rapport à celles de (B11Cp)C-B-C que celles des matériaux
avec icosaèdres (B10C2) et chaînes C-C.
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Pour (B11Cp)C-C, la variation est d’environ +4% pour le module de Young et +8%
pour le module de cisaillement (Tab. 3.5), ce qui représente une augmentation de 45 GPa
et 23 GPa qui renforce l’élasticité de (B11Cp)C-C par rapport à B4C. Pour (B12)C-C, la
variation est négligeable. Les structures avec liaisons C-C conservent donc l’incompressi-
bilité du carbure de bore avec trois atomes de chaîne.
Phases concurrentes à propriétés mécaniques amoindries
Inversement, malgré leur stabilité mécanique, certaines phases sont élastiquement
moins intéressantes que le carbure de bore. Les matériaux avec arrangement CC par
exemple possèdent une grande anisotropie élastique4. En effet, malgré un module de
Young de l’ordre de celui du carbure de bore dans les directions x et y, le module de
Young est drastiquement moins élevé (-21% pour (B11Cp)CC) dans la direction z. Cela
suggère que le fait d’avoir un arrangement CC rend le cristal plus compressible selon la
direction de la chaîne. Cela explique la baisse du module de Young (440<464 GPa) et du
module de cisaillement (189<199 GPa) par rapport à B4C observée en moyenne isotro-
pique (Tab. 3.5). Les arrangements CC font donc perdre l’incompressibilité du carbure
de bore avec trois atomes de chaîne. De plus, lorsque les liaisons ne sont pas formées dans
les chaînes, la transition de phase sous faible pression donne une borne supérieure de la
pression que peut subir le matériau (voir §. 3.4). La formation de liaisons chimiques dans
la chaîne est donc un facteur primordial dans l’incompressibilité du carbure de bore.
Pour toutes les structures avec chaînes diatomiques, plus leur énergie de formation est
basse, plus les constantes élastiques sont élevées. La maille (B10C2p)difC-C par exemple,
qui est celle dont l’énergie de formation est la plus basse, a le plus grand des modules de
Young.
Symétries quasi-rhomboédriques
On remarque que lorsque les tenseurs sont exprimés dans le repère rhomboédrique, les
symétries du groupe ponctuel R3m semblent apparaître. En effet la valeur des termes nuls
en symétrie rhomboédrique (C15, C16, C25, C26, C35, C36, C43, C45 et C46) est négligeable
comparée aux autres valeurs pour les matériaux monocliniques. Les égalités valables en
symétrie rhomboédrique (C11 = C22, C44 = C55, C66 = C11−C122 , C13 = C23) sont aussi res-
pectées pour les matériaux monocliniques avec une variation inférieure à 5% excepté pour
(B11Cp)C-C qui subit de plus gros écarts par rapport à la symétrie rhomboédrique (maxi-
mum de 30% entre C44 et C55). Les coefficients C14, −C24, et C65 sont égaux en symétrie
rhomboédrique et varient en symétrie monoclinique. La variation relative par rapport aux
égalités semble très élevée. La plus grosse variation est sur le matériau (B10C2p)apC-C
pour lequel C14=1, −C24=-15 et C65=33. La variation relative est de plusieurs milliers de
%. Cette valeur est à pondérer par les deux faits suivants :
– La valeur des coefficients est très faible. Une variation de quelques GPa implique
donc une variation relative énorme. L’incertitude sur la valeur calculée est de l’ordre
de grandeur de la constante élastique (voir annexe A.5.5).
4 Pour un matériau isotrope, les constantes C11, C22 et C33 sont égales. Le coefficient d’anisotropie
défini sect. 1.1.1 est essentiellement dû à une différence entre ces trois constantes.
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– Le signe des constantes élastiques est bien conservé.
En comparant ces termes Tab. 3.4 on retrouve donc que les mailles monocliniques base-
centrées et tricliniques présentées sont quasi-rhomboédriques. Toutes les structures ont
donc une réponse mécanique globalement rhomboédrique. Ceci est lié au fait que les
positions atomiques changent peu lors de la substitution d’un atome de bore par un
atome de carbone. Seule la charge change significativement. Pour toutes les structures, le
coefficient d’anisotropie élastique est faible (0, 5± 0, 1%).
Équation d’état
Afin de caractériser un matériau, il est commun de donner son équation d’état. Elle
correspond au comportement de l’énergie E et du volume V lors d’une compression hy-
drostatique.
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Fig. 3.6 – Schéma de l’énergie totale
relative en fonction du volume de
maille calculé en DFT-LDA. L’ori-
gine a été fixée pour B4C à 0 GPa au-
quel on a ajouté l’énergie d’un atome
de bore seul (E(B12)/12) afin de com-
parer les matériaux à stœchiométrie
égale.
Des exemples de courbe E(V) sont donnés Fig. 3.6. Les courbes E(V) des matériaux
mécaniquement stables possèdent un minimum énergétique à 0 GPa. Ces courbes on été
ajustées avec les paramètres de l’équation de Birch-Murnaghan5 [275] Les valeurs des
volumes V0 trouvés sont très proches des valeurs reportées Tab. 3.3, l’écart maximal est
de 0,3 Å3/maille. Le module d’incompressibilité trouvé par cette méthode est très proche
de celui calculé à partir des constantes élastiques, l’écart maximal est de de 5 GPa. Les
paramètres B′0 obtenus sont donnés Tab. 3.5.
Il est difficile de différencier les phases entre elles par leur module de compressibilité B0
car il varie peu. La différence maximum avec B4C est atteinte lorsque les chaînes sont CC.
Par exemple, B0 diminue de 11% entre (B11Cp)C-B-C (231 GPa) et (B12)CC (204 GPa).
Mais cette diminution peut être confondue avec la présence d’une forte porosité.
En revanche, à icosaèdre fixé, le volume des mailles élémentaires diminue drastique-
ment (Tab. 3.3). Par exemple, pour l’icosaèdre (B11Cp), la diminution est d’environ 5%
lors du passage des chaînes C-B-C (109,9 Å3) à CC (105,6 Å3) puis à C-C (99,7 Å3). On
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aura donc des distances inter-réticulaires différentes, qui fourniront des spectres différents
aux rayons X.
Le rayon de valence du carbone étant inférieur à celui du bore, plus l’icosaèdre est
substitué (par des atomes de carbone à la place d’atomes de bore), plus le volume diminue.
La masse du carbone étant supérieure à celle du bore, le cumul de ces deux propriétés
implique que plus l’icosaèdre est substitué, plus la masse volumique augmente (Tab. 3.5).
Lorsque le nombre d’atomes de carbone dans l’icosaèdre augmente, l’augmentation la plus
importante de densité est de 6% entre B4C (2,504 g/cm3) et (B10C2p)difC-C (2,656 g/cm3).
L’augmentation de la densité reste toutefois faible et ne porte donc pas préjudice à la
caractéristique de légèreté recherchée pour le blindage (section 1.1.4).
A quantité de matière constante (nombre d’atomes et d’électrons), plus le volume
est petit, plus il est difficile de comprimer la maille. Par exemple (B10CpCe)fC-C de
volume 98,1 Å3 a un module d’incompressibilité de 234 GPa alors que (B10C2p)difC-C,
qui possède la même quantité de matière mais un volume inférieur (97,6 Å3), possède un
module d’incompressibilité supérieur (248 GPa).
Conclusion
Toutes les phases avec des chaînes C-C et avec des arrangements CC qui ont été
présentées dans cette section sont bien mécaniquement stables. Il y a une amélioration des
propriétés élastiques par rapport à celles du carbure de bore B4C si les chaînes sont C-C.
Inversement, les propriétés élastiques des matériaux à arrangement CC sont amoindries
par rapport à celles de B4C.
3.2.2 Stabilité dynamique des nouvelles phases
Dans cette section, je vais démontrer que les matériaux à chaînes diatomiques et
les phases concurrentes sont dynamiquement stables. Cela nécessite le calcul des termes
de la matrice dynamique dont les valeurs propres ω2 sont le carré des fréquences de
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Fig. 3.7 – Dispersion
de phonons du ma-
tériau (B12)C-C le
long des directions
de haute symétrie et
sa densité d’état de
phonons.
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Fig. 3.8 – Dispersion
de phonons du ma-
tériau (B12)CC le
long des directions de
haute symétrie et sa
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Fig. 3.9 – Dispersion
de phonons du ma-
tériau (B11Cp)C-C le
long des directions de
haute symétrie et sa
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Fig. 3.10 – Dispersion
de phonons du ma-
tériau (B11Cp)CC le
long des directions de
haute symétrie et sa
densité d’état de pho-
nons.
dynamique. Dans ce paragraphe, je ne discute que les propriétés relatives à la stabilité
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Fig. 3.11 – Dispersion
de phonons du maté-
riau (B10C2p)cotC-C le
long des directions de
haute symétrie et sa
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Fig. 3.12 – Dispersion
de phonons du maté-
riau (B10CpCe)fC-C le
long des directions de
haute symétrie et sa
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Fig. 3.13 – Dispersion
de phonons du maté-
riau (B10CpCe)vfC-C
le long des directions
de haute symétrie et
sa densité d’état de
phonons.
Les fréquences des phonons obtenus par DFPT-LDA sont présentées le long des di-
rections de hautes symétries dans la zone de Brillouin Fig. 3.7 à Fig. 3.13. Leur densité
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Fig. 3.14 – Dispersion
de phonons du maté-
riau (B10C2p)difC-C le
long des directions de
haute symétrie et sa
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Fig. 3.15 – Dispersion
de phonons du maté-
riau (B10C2p)apC-C le
long des directions de
haute symétrie et sa
densité d’état de pho-
nons.
d’état (DOS) issue du calcul de la dispersion est représentée à droite des figures.
Aucune des phases présentées n’a de valeurs propres négatives. Les valeurs propres de
chaque matrice dynamique sont toutes positives dans toute la zone de Brillouin, ce qui
garantit la stabilité dynamique.
Comme les vecteurs et valeurs propres ont été calculés en quelques points d’un maillage
de la zone de Brillouin puis interpolés, il est toutefois possible que certaines dérivées
secondes soient négatives en un point de la zone de Brillouin qui n’a pas été calculé et dont
l’interpolation donne une mauvaise approximation. Pour vérifier que nous ne sommes pas
dans ce cas et que le maillage initial de la zone de Brillouin permet une bonne convergence
des calculs, le maillage initial a été affiné de 4×4×4 à 6×6×6 points. 6. Les fréquences
obtenues par interpolation de ce maillage sont identiques à celles obtenues avec le maillage
initial (différence maximum inférieure à 10−2 cm−1).
6Cette vérification est très lourde en temps de calculs et n’a été réalisée que pour (B11Cp)C-B-C
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Symétrie quasi-rhomboédrique
Afin de comparer les dispersions de phonons entre elles, les directions de hautes symé-
tries ont toutes été prises dans le même repère. Le repère choisi est le repère de la zone
de Brillouin rhomboédrique. Ainsi la direction Γ-Z correspond à l’axe trigonal (axe de la
chaîne) pour les mailles rhomboédriques et au pseudo-axe trigonal pour les mailles mo-
nocliniques et tricliniques. Les directions représentées sont celles utilisées dans Réf. [220].
Une telle représentation permet de vérifier que les mailles monocliniques et tricliniques ont
à peu près les mêmes symétries des modes de vibration que les mailles rhomboédriques.
Selon la direction Γ-Z par exemple, les modes des phonons acoustiques transverses sont
dégénérés en symétrie rhomboédrique. On retrouve cette quasi dégénérescence dans les
mailles monocliniques et tricliniques présentées. La levée de dégénérescence lors de la
baisse de symétrie est plus marquée pour les matériaux (B11Cp)CC et (B11Cp)C-C. On
peut en effet distinguer trois branches acoustiques et non deux le long de Γ-Z dans les fi-
gures 3.10 et 3.9. Une discussion plus approfondie sera faite sur cette quasi dégénérescence
en Γ au chapitre suivant.
Conclusion
Toutes les phases avec des chaînes C-C et avec des arrangements CC qui ont été
présentées dans cette section sont bien dynamiquement stables.
3.3 Renforcement mécanique par rapport à B4C
Dans la section précédente, j’ai montré que les carbures de bores avec chaînes diato-
miques sont stables. Dans cette section, je réponds à la question de savoir s’ils sont plus
performants que l’actuel (B11Cp)C-B-C vis à vis de la formation des lacunes. Raucoules et
al. [6] ont montré par le calcul que la lacune au centre des chaînes (formant l’arrangement
CC) est la plus énergétiquement favorable dans B4C et qu’une liaison chimique se forme
sous pression (chaîne C-C). Dans l’hypothèse de la formation en grand nombre de lacunes
lors de l’impact au-delà de la limite d’Hugoniot, la perte de tenue mécanique dans B4C est
attribuée à la réduction discontinue du volume de la maille lorsque cette liaison chimique
C-C se forme sous pression. Dans cette section, je vais regarder le comportement des la-
cunes dans les nouveaux matériaux avec chaînes C-C. La phase (B12)C-C, trop haute en
énergie n’a pas été étudiée. Dans les phases avec icosaèdres (B10C2), seule la configuration
la plus basse en énergie a été étudiée (dif).
Les différents types de lacunes étudiés sont décrits dans le premier paragraphe et
leurs énergies de formation sont calculées. La lacune la plus stable est alors étudiée sous
pression dans le second paragraphe afin de vérifier que la maille ne subit pas une réduction
discontinue de volume.
3.3.1 Enthalpie de formation par rapport aux éléments
Pour savoir si un matériau peut posséder des défauts dans sa structure cristalline, on
doit connaître l’énergie de formation de ce défaut. La méthode de calcul des énergies de
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formation est donnée en annexe A.7 ainsi que la valeur des paramètres des calculs et leur
limite de précision. Dans le carbure de bore B4C, les défauts de plus basse énergie sont
les défauts de l’icosaèdre (Fig. 3.5). Il y a probablement aussi des défauts d’icosaèdres
possibles dans (B11Cp)C-C et (B10Cp2)difC-C, mais je ne les ai pas étudiés car ils ne sont
pas responsables de la perte de tenue mécanique.
Dans ce paragraphe, seuls les défauts ponctuels de type lacune neutre (sans électron
supplémentaire) sont étudiés, c’est à dire le retrait d’un atome dans la maille élémentaire.
Il y a cinq sites cristallographiques desquels on peut retirer un atome. Ils sont présentés
Fig. 3.16.
(a) Cc (b) Be (c) Bp
(d) Cp (e) Bc
Fig. 3.16 – Emplacement des différentes lacunes possibles dans une matrice de (B11Cp)C-
C lorsqu’elle est à la position : a) d’un carbone de chaîne Cc, b) d’un bore équatorial
Be, c) d’un bore en position polaire Bp, d) d’un carbone en position polaire Cp. La figure
e) représente la lacune d’un bore en centre de chaîne Bc dans le cas de (B11Cp)C-B-C.
L’emplacement de la lacune est indiqué par une flèche.
La structure atomique permettant de simuler le défaut de type lacune dilué dans le
volume du matériau pur est composée 7 mailles de (B11Cp)C-C et d’une maille avec la
lacune (voir méthode section. A.7). Cette structure est communément appelée « super-
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maille ». Elle est composée de 111 atomes (7×14+1×13) pour la simulation d’une lacune
dans (B11Cp)C-C et de 119 atomes (7× 15+1× 14) pour la simulation d’une lacune dans
(B11Cp)C-B-C. La méthode de formation des super-mailles est expliquée en annexe A.7.
Les énergies de formation des super-mailles par rapport aux constituants élémentaires
sont données Tab. 3.6 à 0 et 20 GPa et comparées à celles du carbure de bore B4C.
Tab. 3.6 – Enthalpie de formation (meV/atome) en DFT-LDA d’une lacune neutre dans
B4C, dans (B11Cp)C-C et (B10Cp2)difC-C par rapport à du bore et à du carbone solides.
L’enthalpie de formation des matériaux purs est également précisée.
Matériaux Pression Site de lacune Matériau
(GPa) Cc Be Cp Bp Bc pur
(B10Cp2)difC-C 0 -35 -35 -37 -44 - -76
20 -19 -18 -23 -31 - -77
(B11Cp)C-C 0 -8 -4 4 1 - -25
20 13 18 25 20 - -9
(B11Cp)C-B-C 0 -99 -81 -81 -73 -106 -121
(B4C) 20 -61 -43 -38 -31 -68 -119
On voit que différents types de lacunes sont stables pour le carbure de bore B4C à
0 GPa. Il est donc possible de les créer dans le carbure de bore. Les énergies de formation
sont aussi négatives à 20 GPa. Par contre, pour (B11Cp)C-C, les énergies de formation
ne sont que marginalement négatives à 0 GPa, (c’est à dire à la limite de précision des
calculs) et positives à 20 GPa. Les lacunes vont donc être plus difficiles à former dans ce
matériau. Pour (B10Cp2)difC-C, les lacunes sont toutes stables énergétiquement.
Ce tableau renseigne uniquement sur l’ordre de stabilité des lacunes à nombre d’atomes
fixés. Il confirme le résultat trouvé par Raucoules et al. sur le B4C : le site de lacune le
plus stable est bien celui du centre des chaînes (Bc). Il permet aussi de déduire que pour
(B11Cp)C-C, le site de lacune le plus stable est celui d’une extrémité de chaîne (Cc) et est
étudié sous pression au prochain paragraphe. Pour (B10Cp2)difC-C, le site Cc n’est pas le
plus bas en énergie mais c’est le site Bp.
Ces résultats sont cohérents avec la règle de Wade dont les structures stables ont été
énumérées section 2.1.5 et sont diluées ici en tant que défaut :
– pour (B11Cp)C-B-C, l’icosaèdre est déficient d’un électron qui est fourni par le bore
en centre de chaîne. Avec le retrait de l’atome de bore de centre, la chaîne ne fournit
plus un mais deux électrons. Il y a donc un électron en trop dans la lacune qui se
délocalise sur toute la super-maille. Le retrait d’un atome sur l’icosaèdre génère une
structure nido qui a besoin de deux électrons supplémentaires (trois si l’atome est
un carbone) pour remplir ses orbitales. Le transfert de charge de deux électrons d’un
ensemble stable est énergétiquement moins favorable que d’en délocaliser un seul.
– pour (B11Cp)C-C, l’icosaèdre est déficient d’un électron qui n’est pas fourni par la
chaîne. L’ensemble est tout de même stabilisé par délocalisation électronique. Les
lacunes sur l’icosaèdre sont les moins stables dans (B11Cp)C-C car elles génèrent
des icosaèdres nido nécessitant deux électrons supplémentaires pour se stabiliser. Le
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retrait d’un atome de carbone dans une chaîne libère trois électrons de l’icosaèdre
plus un électron de l’autre carbone de chaîne. Ces quatre électrons supplémentaires
se délocalisent et permettent de remplir correctement les orbitales des icosaèdres
(B11Cp) déficients en électrons.
– pour (B10Cp2)difC-C, l’icosaèdre est neutre (selon le modèle ionique) ainsi que la
chaîne. Comme cela vient d’être expliqué, le retrait d’un atome de carbone de la
chaîne libère quatre électrons qui devront se délocaliser sur des mailles déjà stables,
ce qui est moins énergétiquement favorable que de délocaliser uniquement deux
électrons si la lacune est sur l’icosaèdre (structure nido). Pour (B10Cp2)difC-C qui
est déjà neutre selon la règle de Wade, retirer un atome de chaîne détruit cette
neutralité plus que de créer une structure nido.
3.3.2 Lacunes sous pression dans la chaîne
Dans B4C, la lacune au centre de chaînes C-B-C donne des arrangements CC qui sont
stables et les plus énergétiquement favorables en DFT-LDA. Cependant la liaison C-C est
créée entre les atomes de carbone lorsque la pression augmente, ce qui forme une chaîne.
La réduction de volume ainsi générée forme une discontinuité à 28 GPa (en DFT-LDA
Fig. 3.18(a) [6]). Cette discontinuité est responsable de la perte de tenue mécanique (voir
sect. 1.2.3). Il est donc légitime de se demander si le même phénomène peut se produire
dans les matériaux à chaînes diatomiques. C’est ce qui est traité dans ce paragraphe.
Seule la lacune de chaîne est étudiée sous pression car le calcul à 70 GPa des structures
des lacunes dans l’icosaèdre dans B4C ne montre pas de nouvelles liaisons.
Dans les matériaux à chaînes diatomiques, la lacune d’un atome de carbone sur une
chaîne donne un arrangement C entre six icosaèdres (voir Fig. 3.17(a), identique à
Fig. 3.16(a)). Dans l’arrangement C, le carbone réalise trois liaisons covalentes avec
trois icosaèdres et il lui reste un électron pouvant servir à réaliser des liaisons supplémen-
taires. On se demande donc si la lacune de chaîne est susceptible de subir une réduction
discontinue de volume lorsque la pression augmente. Cette discontinuité pourrait avoir
lieu si, comme pour B4C, de nouvelles liaisons chimiques se forment lorsque la pression
augmente. Un exemple de création de liaisons hypothétiques est proposé Fig. 3.17(b). 7
Les courbes Fig. 3.18(b) montrent la variation du volume relatif Vrelatif des super-
mailles avec une lacune de chaîne en fonction de la pression définie par :
Vrelatif (P ) =
Vsuper-maille avec défaut(P )
8× Vmaille sans défaut(P ) (3.1)
Pour les matériaux à chaîne diatomiques (Fig. 3.18(b)), les courbes ne possèdent pas
de variation brutale de volume jusqu’à 70 GPa, contrairement à B4C (Fig. 3.18(b)). On
en déduit que pour les matériaux à chaînes diatomiques, même si les lacunes de chaînes
étaient créées en grand nombre, elles ne pourraient pas être à l’origine de la perte de tenue
mécanique.
7D’autres formations de liaisons peuvent être imaginées comme la formation d’une seule nouvelle
liaison covalente, ce qui permet à l’atome de carbone de rester électroniquement tétravalent. Mais la
figure 3.18(b) montre qu’aucune nouvelle liaison ne se crée sous pression dans le calcul.
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(a) Sans nouvelle liaison (b) Avec nouvelles liaisons
Fig. 3.17 – Exemple d’une formation hypothétique de plusieurs liaisons supplémen-
taires lorsque la lacune de chaîne (B11Cp)C est mise sous pression dans une matrice
de (B11Cp)C-C.
Ce résultat est assez intuitif si l’on regarde la taille que doivent faire les liaisons (>3Å)
pour que seul un atome-et non une chaîne-relie les 6 icosaèdres. De plus, si l’on veut conser-
ver les symétries, cet atome doit être hexavalent, ce qui n’a jamais été observé8. L’absence
de variation brutale de volume sous pression montre que (B11Cp)C-C et (B10C2p)C-C sont
théoriquement renforcés par rapport à (B11Cp)C-B-C.
Sur la courbe Fig. 3.18(a), le volume présenté étant relatif à la maille (B11Cp)C-B-C,
le fait que la pente soit positive au-delà de 28 GPa n’est pas une aberration physique mais
signifie que lorsque la liaison C-C est formée, l’espace inter-icosaédrique se comprime moins
que la matrice de B4C. Cela est une résultante du fait que le module d’incompressibilité
de (B11Cp)C-C est plus élevé que celui de (B11Cp)C-B-C.
8 Lorsqu’un atome réalise plus de quatre liaisons, celles-ci ne sont pas covalentes. Dans le bore β
par exemple, les liaisons des atomes dopant dans les sites cristallographiques A1 D, E et F ne sont pas
covalentes [276].
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(a) Lacune dans une chaîne triatomique C-B-C (Réf. [6])























(b) Lacune dans une chaîne diatomique C-C
Fig. 3.18 – Variation du volume relatif de la lacune d’un atome de chaîne en fonction de
la pression. En haut pour le carbure de bore à chaîne triatomique (B11Cp)C-B-C (même
que Fig. 1.8), et en bas pour les carbures de bore à chaîne diatomique (B11Cp)C-C et
(B10C2p)difC-C.
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3.4 Effet de la pression
J’ai montré que les carbures de bore avec des chaînes C-C peuvent exister et renforcent
B4C par rapport à la formation de lacunes. On se demande maintenant de quelle manière
ils pourraient être synthétisés. Malgré leur stabilité, deux difficultés peuvent s’opposer
à la formation des matériaux avec chaînes C-C. Il s’agit de la phase la plus basse en
énergie (B11Cp)C-B-C, et des phases énergétiquement concurrentes et stables avec des
arrangements CC. Le moyen utilisé pour contrer la première difficulté, c’est à dire pour
éviter la présence de (B11Cp)C-B-C, a été discuté dans le brevet et les idées principales
sont en annexe C.
Cette section est dédiée à la démonstration que la pression est un bon moyen de
contrer l’apparition d’arrangements CC, et à la recherche de la pression nécessaire et
suffisante à la présence de chaînes C-C uniquement. La première partie montre l’évidence
de la présence d’une transition de phase sous pression, ce qui confirme le résultat obtenu
précédemment par Betranhandy et al. [116]. La deuxième partie a pour but de confirmer
le chemin réactionnel permettant cette transition de phase, c’est-à-dire la barrière éner-
gétique à passer [277]. La troisième partie traite de la variation du chemin réactionnel en
fonction de la pression pour trouver les conditions de synthèse permettant de favoriser
l’apparition de chaînes C-C par rapport à CC.
3.4.1 Évidence de la transition de phase
Lorsque l’on calcule les enthalpies de formation des matériaux avec chaînes C-C et
celles de leurs concurrents avec arrangements CC en fonction de la pression, on voit
apparaître des discontinuités. Ces discontinuités sont représentées sur la figure 3.19 pour
les trois stœchiométries d’icosaèdres (B12), (B11C) et (B10C2). 9 Ce sont des transitions de
phases de premier ordre. On voit clairement quatre transitions formant deux hystérésis :
– (B12)CC devient (B12)C-C au-delà de ∼50 GPa.
– (B12)C-C devient (B12)CC en dessous de ∼-10 GPa.
– (B11Cp)CC devient (B11Cp)C-C au-delà de ∼20 GPa.
– (B11Cp)C-C devient (B11Cp)CC en dessous de ∼-10 GPa.
Pour le matériau (B10C2)difC-C, les transitions de phase avec (B10C2)difCC apparaissent
à une pression trop basse (-30 et -70 GPa) et ne sont donc pas visibles dans le domaine
présenté figure Fig. 3.19.
Dans la suite de la section, je me suis concentré sur l’étude de la transition de phase






9La différence avec la figure 1.13 est la méthode de calcul (DFT-GGA) et l’ajout des courbes pour
les matériaux (B12)CC, (B12)C-C et (B10Cp2)difC-C. Pour la clarté du graphique, lorsque plusieurs
icosaèdres sont possibles comme (B10Cp2)cot et (B10C
p
2)ap par exemple, seule la phase avec l’icosaèdre le
plus bas en énergie a été présentée.
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Fig. 3.19 – DFT-GGA. Variation de l’énergie de formation en fonction de la pression des
carbures de bore ayant deux atomes de carbone sur les chaînes et de (B11Cp)C-B-C. Pour
(B11Cp)C-C et (B11Cp)CC, ces discontinuités ont été reportées Réf. [277]
3.4.2 Validation du chemin réactionnel
Le chemin réactionnel est la distance d(C-C) entre les atomes de carbone de chaîne. Les
atomes des icosaèdres gardent des positions quasi-constantes en coordonnée cristallines.
Seuls les paramètres de maille et les coordonnées des atomes de chaîne subissent de fortes
modifications. Le chemin réactionnel a été discrétisé en quelques états intermédiaires ai
selon Equ. 3.3 afin de voir quel état intermédiaire i a la plus haute énergie, définissant
ainsi l’état de transition.
ai =
aCC + i× (aC−C − aCC)
Ndiv
(3.3)
Ici ai représente l’ensemble des paramètres de mailles et position atomiques pour un état
intermédiaire i, aC−C pour la phase (B11Cp)C-C et aCC pour la phase (B11Cp)CC.
Ndiv est le nombre de divisions du chemin réactionnel. Si le chemin réactionnel est plus
compliqué, il est recommandé d’utiliser la NEB (Nudged Elastic Band) permettant de
trouver les directions minimisant l’énergie à fournir pour passer la barrière de transition
sans avoir à explorer tous les chemins réactionnels possibles.
Afin de vérifier si le chemin réactionnel que nous avons supposé est bien celui qui
minimise l’énergie, trois calculs différents ont été réalisés pour chaque état intermédiaire
ai, en conservant la distance di(C − C) entre les deux atomes de carbone de chaîne.
Ces trois calculs sont présentés Fig. 3.20. Le premier calcul est un calcul d’énergie dans la
configuration ai supposée. Le second dans la configuration ai supposée mais en permettant
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p)C   C
des points d’inflexions
positions approximatives
Fig. 3.20 – Enthalpie le long du chemin réactionnel. En abscisse est placée la distance
relative entre les deux atomes de carbone. En ordonnée est placée l’enthalpie relative-
ment à (B11Cp)C-C. Trois courbes sont montrées pour lesquelles l’enthalpie a été calculée
directement, avec relaxation des positions atomiques ou avec relaxation des positions ato-
miques et relaxation des paramètres de maille. Les positions approximatives des deux
points d’inflexions sont entourées en rouge. Le matériau à chaîne diatomique C-C est à
gauche (dC−C=0) et le matériau à arrangement CC à droite (dC−C=1).
à tous les autres atomes de bouger vers une configuration plus basse en énergie, tout en
contraignant di(C−C). Le troisième calcul est toujours dans la configuration ai supposée
mais autorise non seulement les autres atomes de bouger, mais aussi les paramètres de
maille, toujours en contraignant di(C − C).
On voit que l’énergie de chaque configuration ai à di(C − C) fixée varie peu entre
les trois différents types de calculs. On en déduit que le modèle de chemin réactionnel
supposé est très proche du modèle idéal. Ceci est un cas particulier où les positions
atomiques initiales et finales ne varient presque pas excepté pour deux atomes. Dans la
plupart des cas, l’équation Equ. 3.3 donnera des ai qui seront loin du chemin réel.
On sait que le long du chemin réactionnel, un phonon est censé devenir négatif, tra-
duisant ainsi l’instabilité de l’état de transition (voir théorie de l’état de transition en
annexe sect. A.10). Sur la Fig. 3.21 sont tracées les fréquences de vibration des phonons le
long du chemin réactionnel. On voit clairement une fréquence devenir négative. De plus,
elle devient négative dans la région du point selle, entre les points d’inflexion de la courbe
Fig. 3.20, ce qui est logique car ils correspondent à l’annulation de la dérivée d’ordre deux.
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(B11C)C-C (B11C)C   C
vibration de la chaîne
Fig. 3.21 – DFPT-LDA. Étude de la variation des fréquences des phonons en centre de
zone Γ le long du chemin réactionnel. Le mode dont la fréquence devient négative autour
du point selle est le mode d’élongation de la chaîne.
C’est cette fréquence-là qui, selon la théorie de l’état de transition, sera responsable de la
transition de phase. C’est donc celle-ci qu’il faudra retirer du dénominateur Equ. A.46.
Le vecteur propre associé à cette fréquence est le mode correspondant à la vibration de
la liaison C-C de la chaîne.
3.4.3 Variation des paramètres intensifs
On cherche ici des solutions pour avoir à coup sûr des liaisons C-C dans les chaînes et
éviter d’avoir des arrangements CC. Pour cela, il faut que l’on fasse varier les paramètres
intensifs (stœchiométrie, température et pression) pour obtenir un rapport des taux de
transition (voir Equ. 3.2) à peu près nul, c’est à dire k1/k−1 ∼ 0. Ne pouvant faire varier
le rapport molaire [B]/[C] qui est constant, je vais examiner l’action de la pression et de
la température. Pour cela, je vais utiliser la théorie de l’état de transition (expliquée en
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Analysons tout d’abord la forme de Equ. 3.4. Il y a un pré-facteur entropique et un
terme exponentiel. Le rapport des pré-facteurs donne :∏
i ωqi((B11Cp)CC)∏
i ωqi((B11Cp)CC)
= 1, 56 (3.6)
On voit que même si l’entropie vibrationnelle de (B11Cp)CC est légèrement supérieure à
celle de (B11Cp)C-C, elle reste du même ordre de grandeur. Ceci est logique car les phases
se ressemblant fortement, les fréquences de vibration de leur phonons varient donc peu
(Fig. 3.9 et Fig. 3.10). Même en augmentant la température et la pression, on s’attend
à ce que ce rapport ne varie que peu tant que l’on reste loin du point de fusion. Le pré-
facteur entropique ne jouera donc pas un rôle déterminant pour créer une différence dans
les constantes de réaction.
Effet de la pression sur le terme ∆H
Regardons maintenant le terme exponentiel et la possibilité de le faire varier beaucoup
entre k−1 et k1. La plus simple des solutions est de trouver la pression pour laquelle le terme
∆H=H(transition)-H(CC) est nul. On aurait ainsi k−1 k1 car le terme exponentiel
est plus important que le facteur entropique pré-exponentiel. C’est le même principe que
pour la synthèse du diamant : à pression ambiante, le graphite est plus stable, mais sous
pression, c’est le graphite qui devient inférieur en énergie.
Sur la Fig. 3.22 sont indiquées les valeurs des enthalpies le long du chemin réactionnel
relativement à l’enthalpie de (B11Cp)C-C pour un calcul en LDA (Fig. 3.22(a)) et en GGA
(Fig. 3.22(b)) à différentes pressions. Le chemin réactionnel relatif a été un peu élargi ([-
0.2 ;1.2] plutôt que [0 ;1]) afin de bien identifier les pressions pour lesquelles on est dans
un puits de potentiel.
On voit que, en LDA (resp. GGA), si on applique une pression négative, c’est à dire
une traction isostatique, les chaînes C-C ne sont plus stables au-delà de -22 GPa (resp.
-12 GPa). Les liaisons C-C sont détruites et forment les arrangements CC. En effet,
pour cette pression, on a ∆H=H(transition)-H(C-C)=0.
Au contraire, si on applique une pression positive, c’est à dire une compression iso-
statique, les arrangements CC ne sont plus stables au-delà de 18 GPa (resp. 28 GPa).
Les atomes de carbone se rapprochent et une liaison électronique C-C se forme. En effet,
pour cette pression, on a ∆H=H(transition)-H(CC)=0.
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Etude du comportement sous pression de la liaison CC du (B11C)C-C
Les pressions sont en GPa
(B11C)C-C (B11C)C    CDistance relative





















































Fig. 3.22 – Étude de l’enthalpie des intermédiaires réactionnels en fonction de la distance
entre les deux atomes de carbone de chaîne lors de la transition de phase (B11Cp)C-C ↔
(B11Cp)CC à différentes pressions. La référence en enthalpie est prise comme étant celle
de la phase (B11Cp)C-C à 0 GPa.
Pour les structures (B11Cp)C-C à -22 GPa, (B11Cp)CC à 18 GPa et tous les états
de transition, on voit que la dérivée seconde de l’énergie par rapport à un déplacement
des atomes de chaîne est négative (Fig. A.2.C). Les phonons ont été calculés pour ces
structures et pressions et effectivement, un mode de vibration possède une fréquence
négative, et c’est bien celui qui correspond à l’étirement des atomes de chaîne. Toutes ces
structures sont donc instables.
On voit aussi la limite de précision des calculs puisque la LDA annonce une énergie
inférieure à pression ambiante (0 GPa) pour la phase (B11Cp)C-C alors que la GGA
annonce une énergie inférieure pour la phase (B11Cp)CC. Par DFT-LDA, les bornes
d’existences des deux phases (-22 à 18 GPa) sont bien inférieures de 10 GPa à celles
trouvées par DFT-GGA (-12 à 28 GPa).
La courbe réalisée à la pression pour laquelle les deux enthalpies sont égales a aussi
été ajoutée Fig. 3.22. Elle correspond à la limite pour laquelle on favorise une phase où
l’autre. On en déduit que pour une pression supérieure à -4 GPa (resp. 6 GPa) on aura
tendance à favoriser la formation de liaisons C-C. La valeur retenue sera celle de la GGA,
qui décrit mieux la géométrie de la structure (voir section 2.3).
Conclusions et limites du calcul
On voit que, pour (B11Cp)C-C, sous une pression supérieure à 28 GPa, il n’y a pas
besoin d’élever fortement la température pour favoriser les liaisons C-C. Par contre, lors
d’une synthèse sous haute température, il faudra appliquer une pression au moins supé-
rieure à 6 GPa pour favoriser les liaisons C-C.
Ce calcul a été réalisé dans une maille simple. Cependant, les pressions trouvées par le
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calcul ne sont donc plus les mêmes si la maille est diluée comme c’est le cas par exemple
lorsque les arrangements CC sont une lacune isolée dans le matériau B4C. En effet,
la transition de phase de la super-maille (7×(B11Cp)C-B-C+(B11Cp)CC) réalise une
transition de phase vers la super-maille (7×(B11Cp)C-B-C+(B11Cp)C-C) à 28 GPa [6] en
DFT-LDA alors que la maille simple (B11Cp)CC réalise une transition de phase vers
(B11Cp)C-C à 18 GPa (DFT-LDA).
La pression proposée dans cette section (6 GPa) est donc approximative, mais suf-
fisante pour favoriser les chaînes C-C face aux arrangements CC quelle que soit la
fonctionnelle utilisée (LDA ou GGA), mais pas quelle que soit la concentration.
3.5 Propriétés et caractérisations par rapport à B4C
Comme on a vu que les carbures de bore possédant des chaînes diatomiques sont
métastables par rapport à (B11Cp)C-B-C, on s’attend, lors d’une synthèse de ces nouveaux
matériaux, à toujours obtenir une quantité non négligeable de (B11Cp)C-B-C. Dans le but
de pouvoir les différencier, on peut examiner certaines de leurs propriétés.
Dans cette section, l’étude des vitesses du son est réalisée dans le premier paragraphe.
La caractérisation par les rayons X est expliquée dans le second paragraphe. Enfin, l’étude
des mailles avec un électron supplémentaire est faite dans le dernier paragraphe afin
d’introduire à la spectroscopie Raman du chapitre suivant.
3.5.1 Vitesses du son
Variation expérimentale de la vitesse du son
Les études expérimentales de Vogler [95] sur le carbure bore B4C ont indiqué la pos-
sibilité d’une faible variation de volume (inférieure à 3%) lors d’un impact dépassant les
40 GPa. Cette variation est inférieure à la précision de l’expérience. Le volume initial est
retrouvé à la fin du chargement.
Dans le carbure de bore utilisé dans cette expérience, la vitesse du son longitudinale
Vl et transverse Vt valent Vl= 13,49km/s et Vt= 8,65km/s. Une rupture de pente est
notée dans la courbe « Vitesse de l’onde de choc=f(vitesse du projectile) ». Vogler ajuste
cette courbe par deux régressions linéaires différentes. L’intersection à l’origine donne la
vitesse du son transverse correspondante. La région des basses pressions (faibles vitesses
d’impacts) est associée à une vitesse du son V1=6,58 km/s, ce qui est bien inférieur à
la vitesse Vt. Par contre, la région des hautes pressions (hautes vitesses d’impacts) est
associée à une vitesse du son V2=8,91 km/S proche de Vt.
Cette différence de vitesse du son est associée par Grady[78] à un changement de phase
ou à un changement dans le comportement de résistance de la céramique. Selon Vogler, le
fait que le V1 soit très inférieure à Vt veut peut-être dire qu’il y a une transition de phase
ou un amollissement de la constante élastique de cisaillement juste au-dessus de la limite
d’Hugoniot. Cependant, aucun de ces auteurs ne détecte de transition de phase.
La question est de savoir si sous un choc, la production d’un grand nombre de lacunes
est responsable de la faible vitesse du son détectée par Vogler.
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Résultats théoriques
Lorsqu’on mesure expérimentalement la vitesse du son, elle peut varier d’un échantillon
à l’autre pour un même matériau, notamment à cause de la porosité ou de la taille des
grains par exemple. Pour cette raison, elle est de nos jours mesurée sur un mono-cristal.
Les vitesses du son sont calculées dans ce paragraphe à partir des constantes élastiques
en utilisant la méthode indiquée en annexe. A.910. Excepté pour la moyenne selon Hill,
les vitesses du son calculées ici ne peuvent être expérimentalement retrouvées que pour
des mono-cristaux dont on connaît l’orientation. En pratique, les cristaux de carbure de
bore sont actuellement trop petits pour pouvoir faire une étude des vitesses du son sur
mono-cristal. On utilise donc la moyenne selon Hill dont les valeurs sont données Tab. 3.7.
Dans ses expériences, Vogler mesure la moyenne selon Hill.
Tab. 3.7 – Vitesses du son longitudinale (Vl) et transverses (Vt1 et Vt2) en km/s calculées
à partir des constantes élastiques en DFT-GGA selon la direction de propagation à l’aide
de Tab. 3.4 et en moyenne polycristalline selon Hill à l’aide de Tab. 3.5. Les directions
sont dans le repère cartésien associé au cristal rhomboédrique (ou quasi-rhomboédrique),
c’est à dire que la direction cartésienne 001 est l’axe trigonal [111] (axe de la chaîne),
100 est l’axe binaire et 010 est l’axe bissectrice comme indiqué Fig. A.8. En moyenne
polycristalline (isotrope) Vt1=Vt2 est noté Vt.
Direction cartésienne Moyenne
Matériau X Y Z selon Hill
Vl Vt1 Vt2 Vl Vt1 Vt2 Vl Vt1 Vt2 Vl Vt
Carbure de bore de référence B4C
(B11Cp)C-B-C 14,60 9,51 7,98 14,91 9,43 8,21 14,39 8,23 8,08 14,08 8,91
Matériaux concurrents avec arrangement CC
(B12)CC 15,34 9,71 6,23 15,34 9,71 6,24 13,03 6,24 6,24 13,29 8,06
(B11Cp)CC 15,43 9,60 7,56 15,41 9,59 8,03 12,93 8,05 7,57 13,88 8,80
Matériau avec chaînes diatomiques C-C
(B12)C-C 14,92 9,91 8,47 14,93 9,77 8,60 12,88 8,63 8,63 14,08 9,06
(B11Cp)C-C 14,74 10,13 7,43 14,42 9,91 9,48 13,56 9,84 8,24 14,13 9,07
(B10Cp2)difC-C 14,34 9,97 8,99 14,20 9,68 9,27 14,03 9,72 9,65 14,26 9,47
(B10CpCe)vfC-C 14,18 9,94 8,92 14,66 9,43 9,59 13,05 9,57 9,46 14,04 9,94
(B10Cp2)apC-C 14,48 10,1 8,85 14,19 9,67 9,28 13,99 9,71 9,65 14,25 9,49
(B10Cp2)fC-C 14,56 10,0 8,95 14,17 9,50 9,41 13,28 9,69 9,41 14,09 9,40
Dans l’expérience, on s’attend à ce que les défauts soient dilués. Cependant, mes calculs
ont été réalisés sur les matériaux purs et non sur des défauts. Ils fournissent donc une
borne inférieure de la vitesse qui serait calculée si les mailles étaient diluées dans du B4C
(supérieure vi V(mat.)>V(B4C)).
Les vitesses du son de B4C calculées par Vogler (Vl= 13,49km/s et Vt= 8,65km/s)
10 Des résultats similaires ont été obtenus en utilisant les courbes de dispersion de phonon (méthode
annexe A.9).
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sont surévaluées de 4 et 3% par les calculs. Tab. 3.7 permet de voir qu’en moyenne
polycristalline, la différence entre les chaînes C-B-C, C-C et les arrangements CC est
très faible.
Conclusion
En conclusion, la vitesse du son mesurée par Vogler (V1=6,58 km/s) est trop basse par
rapport aux données théoriques(Vt=8,8km/s). Elle ne peut pas complètement se justifier
par la présence de l’un des matériaux étudiés.
On peut noter que la vitesse du son :
– change peu avec la substitution sur l’icosaèdre.
– change peu selon le type de chaîne, mais on a toujours V(CC)<V(C-B-C)<V(C-
C).
– est très proche pour les deux vitesses transverses selon la direction Z. Cette quasi-
dégénérescence est le signe que les mailles sont quasi-rhomboédriques.
3.5.2 Caractérisation par la diffraction des rayons X
La spectroscopie par diffraction des rayons X est caractéristique pour chaque matériau.
L’étude de la position des pics fournit un renseignement sur les distances inter-réticulaires
par la loi de Bragg expliquée en annexe sect. A.8. L’étude des intensités des pics fournit
un renseignement sur le facteur de structure et donc sur les positions des atomes dans la
maille élémentaire.
Les spectres calculés à partir des paramètres de maille et coordonnées atomiques (DFT-
GGA) sont comparés Fig. 3.24 et Fig. 3.23 pour la source même d’émission (la raie Kα du
cuivre)11. Seuls les spectres utilisant les moyennes rhomboédriques sont comparés dans ce
paragraphe. Les spectres théoriques non moyennés sont fournis en annexe B.3.
Rappels sur le diagramme de B4C et la moyenne rhomboédrique
Comme indiqué en section 2.1.3, la figure de diffraction des rayons X caractéristique
de B4C est composé de deux triplets principaux aux bas angles, d’intensités croissantes et
d’écartement constant. Il s’agit du triplet (100), (111) et (110) et du triplet (1-10), (211)
et (1-11). Le deuxième triplet possède le pic additionnel (210) très proche et de faible
intensité (voir Fig. 3.23) mais toujours visible expérimentalement.
Les meilleurs résultats théoriques permettant de reproduire ce spectre expérimen-
tal proviennent des paramètres de maille obtenus par un calcul DFT-GGA après avoir
moyenné les paramètres de maille et positions atomiques. On s’attend donc à obtenir
la même conclusion sur les nouveaux matériaux. C’est pour cette raison que seuls les
spectres en moyenne rhomboédrique sont comparés dans cette section. La correspondance
des indices de Miller entre les mailles monocliniques et rhomboédrique est faite Tab. B.12.
L’influence de la moyenne sur le spectre de diffraction des rayons X dépend de l’am-
plitude de distorsion de la maille. Par exemple la maille (B11Cp)C-C a une distorsion
11 Afin de calculer les spectres pour une autre source d’émission, il faut utiliser les paramètres de maille
et coordonnées atomiques qui sont fournis en annexe B.1 dans les tableaux Tab. B.1 et Tab. B.2.
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Fig. 3.23 – Spectres de diffraction des rayons X des carbures de bore avec icosaèdres
(B11Cp) dont les chaînes sont C-B-C, C-C ou des arrangements CC. Les valeurs des
angles et intensités sont fournis Tab. B.13.
monoclinique de 0,05% sur l’angle et 0,4% sur les paramètres de maille. Son spectre de
diffraction X (présenté en annexe Fig. B.2) n’est donc que peu modifié entre la maille
en moyenne rhomboédrique et la maille monoclinique, excepté par le dédoublement de
certains pics. Inversement, la maille (B11Cp)C-B-C par exemple a une plus forte distor-
sion monoclinique de 2,6% sur l’angle et 2,8% sur les paramètres de maille. Son spectre
de diffraction X (déjà présenté sect. 2.1.3 Fig. 2.4) est donc fortement différent dans la
maille en moyenne rhomboédrique et la maille monoclinique.
Différencier les chaînes
Lorsque les chaînes sont différentes, il y a une modification des paramètres de maille
(donc de la position des pics) et du facteur de structure (donc des intensités). Pour rappel,
les paramètres de maille diffèrent d’environ 5% (voir Tab. 3.3) ; les plus grands sont ceux
de (B11Cp)C-B-C, puis ceux de (B11Cp)CC et enfin ceux de (B11Cp)C-C. Les pics seront
donc à des angles plus bas pour (B11Cp)C-B-C contrairement aux deux autres matériaux.
Afin de différencier la présence de chaînes possédant deux atomes et non trois, il est
préférable de regarder les pics qui sont bien discernables, c’est à dire les deux triplets
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Fig. 3.24 – Spectres de diffraction des rayons X des carbures de bore à chaînes diatomiques
C-C dont les icosaèdres sont (B12), (B11C) et (B10C2). Les valeurs des angles et intensités
sont fournis Tab. B.13.
principaux du carbure de bore B4C et le pic (311).
– Lorsque des liaisons C-C sont présentes dans les chaînes, le premier triplet est en
fait un doublet dont le dernier pic est décalé par rapport à celui de B4C (Fig. 3.23.
En effet, l’intensité du pic (111) diminue très fortement et il sera probablement
difficilement différenciable du pic (110). Le second triplet, quant à lui, n’a pas ses
écartements constants. En effet, le pic (211) est fortement décalé vers les grands
angles. Il apparaît entre les pics (211) et (1-11) du B4C et est donc nettement
remarquable.
– Lorsque deux atomes de carbone ne forment pas de chaîne mais l’arrangement CC,
les trois pics du premier triplet ne sont plus d’intensité croissante : le pic (111)
devient le plus intense et le pic (110) le moins intense. Le pic central est décalé vers
les grands angles de 0,40 2θ pour la raie Kα du cuivre. Cela lui donne une position
entre les deux pics (111) et (110) du B4C qui est nettement remarquable. Le second
triplet, perd l’intensité du pic additionnel (210) alors que le pic (200) dont l’intensité
est nulle pour B4C a une intensité non nulle.
Certains pics qui apparaissent intenses dans le spectre de B4C ne le sont pas lorsque les
chaînes ne sont plus triatomiques. Par exemple, les intensités des pics (1-10) et (2-10)
sont calculées très faibles dans toutes les structures, à part pour le B4C. On en déduit
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que dans le calcul du facteur de structure de ce pic, c’est essentiellement le bore au centre
des chaînes qui est influent.
Différencier les icosaèdres
L’effet de moyenne sur les positions polaires des icosaèdres rend difficile la différencia-
tion des icosaèdres. Par exemple, les spectres de (B11Cp)C-C moyenné et de (B10C2p)difC-
C moyenné sont quasiment identiques (Fig 3.24)12. Par une analyse approfondie, on se
rend compte que seules les intensités sont les mêmes, mais que les pics sont légèrement
décalés. En effet, les positions atomiques moyennes de l’icosaèdre (B11Cp) étant quasiment
identiques à celles de l’icosaèdre (B12), les facteurs de structure (voir annexe sect. A.8)
seront aussi quasiment identiques et donc les intensités aussi. Au contraire, les paramètres
de mailles étant plus importants si les icosaèdres ne sont pas substitués (voir Tab. 3.3),
les pics de même indice de Miller seront décalés vers les bas angles pour les icosaèdres
(B12) par rapport à ceux des icosaèdres (B11Cp), et vers les grands angles pour les icosa-
èdres (B10C2) par rapport à ceux de (B11C). Même si ce décalage est faible, il est visible
expérimentalement car les rayons X donnent des résultats très précis.
Conclusion
Les paramètres de mailles étant différents, les spectres de diffraction des rayons X le
sont aussi. Ils permettent de facilement différencier les mailles (B11Cp)C-C et B4C par
exemple.
3.5.3 Etude des mailles avec un électron supplémentaire
Ce paragraphe a pour but de préparer le chapitre suivant dans lequel les intensités
Raman sont calculées. Pour calculer les intensités Raman, les matériaux doivent être
semi-conducteurs (voir annexe A.12.1). Dans tous les carbures de bore présentés dans
cette thèse, seuls les matériaux (B12)C-C-C, (B11C)C-B-C13 et (B10C2)C-C14 sont des
semi-conducteurs15. Par contre, tous les autres matériaux calculés comme stables ont une
bande d’impureté partiellement occupée dans la bande interdite ou ont une structure de
bande métallique [220]. Il n’est donc pas possible de leur attribuer un tenseur Raman par
un calcul standard comme avec les semi-conducteurs.
Une solution pour pallier ce problème est de doper ces matériaux dans les calculs
avec un électron supplémentaire par maille élémentaire. On élève ainsi le niveau de Fermi
au-dessus de la bande d’impureté sans modifier drastiquement la structure de bande. Le
matériau dopé devient alors semi-conducteur dans les calculs (Fig. 3.25).
12 Il en est de même pour les spectres de (B11Cp)CC moyennés et (B12)CC (montrés en annexe
Fig. B.1).
13 Les deux configurations stables p et e sont semi-conductrices.
14 Les cinq configurations stables dif , cot, op, f et vf son semi-conductrices.
15 Dans les expériences, quelle que soit la stœchiométrie, les carbures de bore sont toujours semi-
conducteurs.
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Fig. 3.25 – Structure de bandes de la maille (B11Cp)C-C et (B11Cp)CC avec un élec-
tron supplémentaire (en rouge) et sans charge (en noire). Les barres horizontales sont les
niveaux de Fermi. La référence en énergie est prise en superposant en Γ la dernière bande
de valence totalement remplie (si la maille n’a pas d’électron supplémentaire) avec l’avant
dernière bande de valence totalement remplie (si la maille a un électron supplémentaire).
J’ai étudié les mailles (B11Cp)C-C et (B11Cp)CC dopées avec un électron supplémen-
taire. La différence de structure de bande avant et après dopage est montrée Fig. 3.25.
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Comme prévu, le niveau de Fermi est élevé au-dessus de la dernière bande de valence. Les
matériaux dopés sont donc bien des semi-conducteurs. Seule l’énergie relative des bandes
est changée, leur forme globale (variation en fonction du vecteur d’onde) ne varie pas.
(a) (B11Cp)C-C (b) (B11Cp)CC (c)
(d) (B11Cp)C-C +e−+jellium (e) (B11Cp)CC+e−+jellium (f)
(g) (B11Cp)C-C différence (h) (B11Cp)CC différence (i)
Fig. 3.26 – Isosurfaces de densité électronique de (B11Cp)C-C et (B11Cp)C Fig. 3.26(a)
et Fig. 3.26(b). Mailles avec un électron additionnel : Fig. 3.26(d) et Fig. 3.26(e). Diffé-
rence : Fig. 3.26(g) et Fig. 3.26(h). Les atomes de carbone sont en jaune.
A cause de la répulsion Coulombienne, l’électron supplémentaire génère des contraintes
internes. En prenant les paramètres de maille et positions atomiques de la maille métal-
lique, l’ajout d’un électron augmente le tenseur des contraintes (de 0 à environ 20 GPa)
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et la résultante des forces inter-atomiques (de 0 à maximum 5.10−2 Ry/a.u.). Si une re-
laxation des paramètres de maille et des positions atomiques est réalisée afin d’obtenir un
tenseur des contraintes nul et une résultante des forces inter-atomiques nulles, alors :
– pour (B11Cp)C-C avec un électron supplémentaire, c’est essentiellement le volume de
la maille qui augmente (de 95,29 à 104,86 Å3 en DFT-LDA), les positions atomiques
ne varient presque pas.
– pour (B11Cp)CC avec un électron supplémentaire, le volume de la maille augmente
et la position des atomes de la chaîne varie beaucoup : la liaison C-C se forme et on
retrouve le matériau (B11Cp)C-C avec un électron supplémentaire.
Afin de calculer les intensités Raman, j’ai donc utilisé la maille avec un électron sup-
plémentaire en conservant les paramètres de maille et positions atomiques de la maille
initiale. Dans le calcul, la neutralité électrique est assurée par un gaz d’électrons (jel-
lium) uniformément réparti, de charge totale +e et permettant de garder la structure de
semi-conducteur.
Dans le calcul du tenseur Raman apparaît la dérivée de l’énergie électronique totale
par rapport à un déplacement atomique. Cette dérivée est équivalente aux forces inter-
atomiques. Elle dépend essentiellement de la distance entre les atomes et de la densité
électronique n(r). Afin de bien calculer le tenseur Raman dans les matériaux métalliques,
on va donc prendre dans l’équation Equ. A.65 les vecteurs propres wν de la maille mé-
tallique et calculer la dérivée troisième de l’énergie avec la maille avec un électron sup-
plémentaire. Ce calcul sera représentatif de la réalité si la charge additionnelle se répartit
équiprobablement dans toute la maille élémentaire et donc ne modifie pas les forces inter-
atomiques car elle est compensée par le jellium. Pour cela, comme les distances sont
exactement les mêmes, seule la nouvelle densité électronique nc(r) peut faire varier les




Il faut donc vérifier comment se répartit l’électron supplémentaire dans la nouvelle densité
électronique. La variation de la densité électronique est présentée pour (B11Cp)C-C et
(B11Cp)CC dans les figures Fig. 3.26(a) et Fig. 3.26(b), Fig. 3.26(d) et Fig. 3.26(e)
(mailles avec un électron supplémentaire) et Fig. 3.26(g) et Fig. 3.26(g) (différence).
La charge se répartit bien uniformément dans le cas de la maille (B11Cp)C-C car la
différence des densités électroniques est très homogène (Fig. 3.26). Par contre, dans le cas
de (B11Cp)CC, la différence n’est pas homogène et est essentiellement portée par l’espace
initialement sans densité électronique entre les deux atomes de carbone de l’arrangement
CC comme on le voit Fig. 3.26. Cela explique pourquoi la liaison C-C se forme lorsque
le matériau (B11Cp)CC avec un électron supplémentaire est passé dans l’algorithme de
relaxation des positions atomiques.
Conclusion
En conclusion, on voit que :
– Dans (B11Cp)C-C, le gradient de densité électronique est à peu près le même dans
le matériau métallique que dans le matériau avec un électron supplémentaire. Par
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extrapolation, on peut supposer qu’il en est de même pour les dérivées de la densité
électronique par rapport à un déplacement atomique (les forces iteratomiques sont
aussi quasi nulles) Les intensités Raman seront donc bien calculées.
– Dans (B11Cp)CC, le gradient de densité électronique n’est pas le même dans le
matériau métallique que dans le matériau avec un électron supplémentaire. Par ex-
trapolation, on peut supposer qu’il en est de même pour les dérivées de la densité
électronique par rapport à un déplacement atomique (les forces inter-atomiques ne
sont pas nulles lorsque le matériau possède un électron supplémentaire), en particu-
lier autour des atomes de la chaîne. L’intensité du mode correspondant à l’élongation
de la chaîne/arrangement CC (mode A1g) sera donc très mal décrite.
3.6 Conclusion
Dans ce chapitre a été proposé un moyen simple pour théoriquement pallier la perte
de tenue mécanique du carbure de bore. L’idée a été de créer un matériau dont la liaison
électronique est déjà formée entre les deux atomes de carbone de la chaîne dans chaque
maille élémentaire. Les matériaux avec chaînes C-C s’avèrent être stables. Ils ont des
propriétés élastiques meilleures que celles des matériaux avec chaînes C-B-C, et la lacune
de chaîne ne subit pas de diminution discontinue de volume sous pression. Dans le matériau
pur, la transition de phase sous pression entre les arrangements CC et les chaînes C-C
peut être utilisée lors de synthèses afin d’éviter d’obtenir les matériaux concurrents avec
arrangement CC qui ne renforcent pas le carbure de bore. Dans le matériau B4C, une
proportion non négligeable d’arrangements CC forme des liaisons C-C sous pression.
Dans tous les cas, l’emploi de pression est nécessaire.
Toutes les phases suggérées ainsi que leurs concurrentes s’avèrent être métastables par
rapport au carbure de bore à 20% (B11Cp)C-B-C. Cela signifie que lors d’un essai de
synthèse, on formera probablement beaucoup de (B11Cp)C-B-C. Il est néanmoins facile
de repérer si les chaînes C-C ou les arrangements CC sont présents dans les matériaux
par diffraction des rayons X car les paramètres de maille sont très différents.
D’autres méthodes de caractérisations peuvent être utilisées comme la spectroscopie
RMN qui fournit un renseignement sur l’environnement à très courte distance entourant
chaque atome. Cette technique a par exemple permis de voir la présence d’icosaèdres
(B10C2) [5], et peut permettre de voir si les deux atomes de carbone de la chaîne forment
une liaison.
Une autre méthode plus simple et moins coûteuse est la spectroscopie Raman donnant





Nous avons vu au chapitre précédent quelques techniques permettant de différencier les
matériaux entre eux. Dans ce chapitre, je vais décrire les techniques utilisant les vibrations
atomiques. Elles sont les modes propres de la matrice dynamique appelés les phonons. On
peut les déterminer expérimentalement ou par calcul ab initio. Les spectroscopies Raman
ou infrarouge, par exemple, sont des techniques permettant de mesurer les fréquences de
vibration des phonons en centre de zone de Brillouin.
Dans ce chapitre, je vais déterminer par le calcul l’ensemble des propriétés vibration-
nelles des nouveaux matériaux avec des chaînes C-C et des arrangements CC afin de
les comparer à celles du carbure de bore à 20%. La première section est consacrée aux
modes actifs en infrarouge et la seconde aux modes actifs en Raman 1. J’étudierai ensuite
le spectre Raman sous pression de (B11Cp)C-B-C afin comprendre l’origine de la position
et de l’intensité des pics dans les spectres expérimentaux.
Comme expliqué au chapitre 2, dans le cas des carbures de bore, les calculs en DFPT-
LDA fournissent des fréquences plus proches de celles obtenues expérimentalement que
les calculs en DFPT-GGA. Pour cette raison, tous les résultats montrés dans ce chapitre
sont issus de calculs en DFPT-LDA.
4.1 Évolution des modes actifs en absorption infra-
rouge
Les valeurs des fréquences de vibration des matériaux avec chaînes diatomiques et
les matériaux concurrents que j’ai obtenues par DFPT-LDA sont données Tab. 4.1. Les
valeurs obtenues pour le carbure de bore et le bore α sont aussi fournies pour permettre la
comparaison. Des cinq matériaux avec icosaèdres (B10C2), seul le matériau (B10C2)difC-
C est présenté dans les tableaux car c’est celui qui est le plus bas en énergie. Lorsque
l’icosaèdre est substitué deux fois comme (B10C2), la baisse du nombre d’opérations de
symétrie du groupe ponctuel par rapport à une maille dans laquelle l’icosaèdre est (B12)
1Les modes silencieux sont décrits en annexe B.4.1.
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est beaucoup plus prononcée que lorsque l’icosaèdre est (B11C). La méthode de projection
des vecteurs propres expliquée section. A.13.2 ne permet pas d’identifier tous les modes
caractéristiques des icosaèdres. Pour cette raison, certains modes propres des matériaux
avec icosaèdre (B10C2) n’ont pas pu être clairement identifiés et n’apparaissent pas dans
les tableaux. Ces modes propres sont les modes propres des vibrations intra-icosaèdre. Les
modes non identifiés sont donnés en annexe B.4.2.
Tab. 4.1 – Valeurs des fréquences des modes actifs en absorption infrarouge (cm−1) calcu-
lées par DFPT-LDA pour les matériaux connus (B4C et bore α), les matériaux à chaînes
C-C et les matériaux concurrents. NA signifie non attribué. Les modes non attribués sont
donnés en annexe B.4.2, dans la table Tab. B.17.
Modes A2u
Matériau Ico16 Ico19 Ico22 Ch1 Ch6
α-B12 828 948 813 - -
(B11C)C-B-C 968 884 736 435 1598
(B12)C-C 1029 868 731 566 -
(B11C)C-C 1019 940 738 580 -
(B10Cp2)difC-C 1031 975 NA 568 -
(B12)CC 1041 860 634 576 -
(B11C)CC 1037 890 659 548 -
Modes Eu
Matériau Ico6 Ico8 Ico10 Ico15 Ico18 Ch2 Ch4
α-B12 611 570 720 807 818 - -
(B11C)C-B-C 536 512 593 624 727 701 783 723 861 849 1119 1081 368 407
(B12)C-C 495 555 641 876 782 1008 -
(B11Cp)C-C 520 489 540 563 667 646 892 854 843 828 1024 1026 - -
(B10Cp2)difC-C 508 429 562 630 NA NA NA NA NA NA 1080 1093 - -
(B12)CC 475 569 682 743 858 1174 -
(B11Cp)CC 511 438 561 597 723 701 807 737 877 876 1196 1206 - -
Disparition des modes de chaîne
Lorsque l’on retire un atome au centre de la chaîne, on perd trois modes de vibrations.
Ces trois modes sont l’allongement antisymétrique de chaîne (Ch6) et les deux torsions
de chaîne (Ch4) représentés Fig. 2.7. On remarque en effet dans les tableaux Tab. 4.1 que
certains modes sont absents sur les matériaux ne possédant pas trois atomes de chaîne.
L’allongement symétrique de la chaîne est toujours présent, mais ne se fait plus qu’entre
deux atomes et est actif en Raman. On remarque aussi que si l’on retire tous les atomes
de la chaîne comme dans le bore α par exemple, alors il n’y a effectivement plus de modes
de chaîne, ce qui confirme la bonne attribution de ces modes. Or les trois pics du carbure
de bore dont les intensités sont les plus élevées en absorption infrarouge sont les modes de
chaînes Ch2, Ch4 et Ch6 (voir chapitre 2). Par la disparition de deux pics caractéristiques
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parmi trois, l’analyse des modes actifs en infrarouge est donc un bon moyen de savoir si
un carbure de bore possède des chaînes de trois ou de deux atomes.
Décalage en fréquence
Le troisième mode le plus intense est celui de la translation de la chaîne Ch2. Il est tou-
jours présent avec des chaînes diatomiques. Tout comme pour B4C, on peut supposer son
intensité forte pour les autres matériaux car son vecteur propre change peu (translation
de la chaîne selon X et Y). Ce mode peut servir à différencier les chaînes C-C des arran-
gements CC. En effet, il apparaît aux alentours (en moyenne) de 1200 cm−1 pour les
arrangements CC et aux alentours de 1000 cm−1 pour les chaînes C-C. Cette différence
énorme peut s’expliquer par la différence de configuration des trois atomes équatoriaux
reliés aux extrémités de chaîne (voir section 1.3.4). Pour les arrangements CC, la confi-
guration est coplanaire dans le plan XY (voir section 1.3.4). La translation de l’atome
de carbone dans ce plan comprime donc les liaisons b7 (donc la constante de raideur K
est grande dans le modèle de ressort ω =
√
K/M). Pour les chaînes C-C par contre, la
configuration en tétraèdre (voir section 1.3.4) n’empêche pas la translation de l’extrémité
de chaîne (donc K est plus petit dans le modèle de ressort.) Pour les chaînes C-B-C dont
la configuration des atomes de chaîne est intermédiaire entre coplanaire et tétraédrique, la
fréquence calculée à environ 1100 cm−1 est bien entre les deux fréquences calculées pour
C-C et CC.
Différencier les icosaèdres
Les modes icosaédriques, bien que de plus faible intensité, peuvent servir à différencier
les icosaèdres (B12) des icosaèdres (B11C). Même s’ils sont peu harmoniques (dans B4C),
ils sont suffisamment espacés pour ne pas se chevaucher. D’une manière générale, tous
les pics liés à l’icosaèdre subissent des décalages en fréquence variant +10 à +40 cm−1
entre (B12) et (B11C). En particulier, le décalage en fréquence du quatrième pic le plus
intense (Ico18) atteint 61 cm−1 car la fréquence vaut 782 cm−1 pour (B12)C-C et 843 cm−1
pour (B11Cp)C-C. Cette augmentation de fréquence peut s’expliquer par la présence d’une
charge supplémentaire dans l’icosaèdre (dans le modèle du ressort, la constante de rai-
deur K augmente), et par la diminution des liaisons intra-icosaèdres b3 à b6 (la densité
électronique augmente donc K augmente).
Il est donc facile de différencier tous ces matériaux par spectroscopie infrarouge.
4.2 Évolution des modes actifs en diffusion Raman
Les valeurs des fréquences de vibration des matériaux avec chaînes diatomiques et
les matériaux concurrents que j’ai obtenues par DFPT-LDA sont données Tab. 4.2. De
même que pour les modes infrarouges, seul le plus stable des cinq matériau avec icosaèdres
(B10C2) est présenté, et certains modes d’icosaèdre n’ont pas pu être identifiés clairement.
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Tab. 4.2 – Valeurs des fréquences des modes actifs en diffusion Raman (cm−1) calculées
par DFPT-LDA pour les matériaux connus (B4C et bore α), les matériaux à chaînes C-C
et les matériaux concurrents. NA signifie non attribué (la projection n’est pas univoque).
Les modes non attribués sont donnés en annexe B.4.2, dansla table Tab. B.17.
Modes A1g
Matériau Ico9 Ico17 Ico21 Ico24 Ch5
α-B12 707 815 945 1192 -
(B11Cp)C-B-C 719 699 994 1069 1095
(B12)C-C 729 673 998 1078 573
(B11Cp)C-C 805 692 984 1120 570
(B10Cp2)difC-C 842 702 1053 1204 581
(B12)CC 804 624 959 1090 475
(B11Cp)CC 795 713 1057 1133 398
Modes Eg
Matériau Ico5 Ico7 Ico11 Ico13 Ico20 Ico23 Ch3
α-B12 528 608 729 790 890 1137 -
(B11Cp)C-B-C 549 536 488 479 768 737 841 840 815 808 1052 1056 1139 1098
(B12)C-C 389 583 709 646 862 957 1056
(B11Cp)C-C 491 410 621 592 770 726 708 692 918 876 1184 885 1048 1059
(B10Cp2)difC-C 527 538 562 NA NA NA NA NA NA NA 1233 1225 1118 1138
(B12)CC 427 507 670 808 759 890 1208
(B11Cp)CC 481 488 533 529 754 730 831 819 827 801 1108 1096 1218 1223
Différencier les chaînes
La plupart de fréquences varient lors du passage des chaînes à 3 atomes, puis 2 puis à
l’arrangement CC (Tab. 4.2). Les pics du carbure de bore B4C étant fortement élargis, on
suppose qu’il en sera de même pour les matériaux à chaînes diatomiques et les matériaux
concurrents, et qu’il sera donc difficile d’observer cette variation de fréquence si celle-ci est
inférieure à l’élargissement. Pour différencier les carbures de bore grâce à la spectroscopie
Raman, on peut tout de même se baser sur trois modes caractéristiques.
Le premier est le mode d’élongation symétrique de la chaîne Ch5. Il passe en effet
d’une fréquence très élevée pour (B11C)C-B-C (1095 cm−1), cachée au milieu d’un gros
massif, à une fréquence plus basse et isolée pour (B11C)C-C (570 cm−1) et (B11C)CC
(398 cm−1). On devrait donc voir apparaître un nouveau pic à ces fréquences si des
chaînes à deux atomes C-C ou des arrangements CC sont présents dans le matériau.
Cette baisse de fréquence importante comparée aux autres modifications de fréquences
vient de la distance entre les atomes de chaîne. En effet, lorsque la chaîne possède 3
atomes (C-B-C), la distance entre deux atomes est de 1,42 Å, elle passe à 1,73 Å pour
les chaînes C-C et 2,84 Å pour les arrangements CC. Comme cette distance augmente
drastiquement, la densité électronique diminue de la même manière, et la fréquence aussi.
Le second mode caractéristique est le mode de libration de l’icosaèdre autour des axes
X et Y Ico5. Il est caractéristique car très harmonique dans B4C et donc bien visible. Il
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apparaît dans l’expérience à 534 cm−1. C’est un mode Eg donc théoriquement dégénéré
mais la levée de dégénérescence due à la baisse du nombre d’opérations de symétrie du
groupe ponctuel dans le calcul donne deux fréquences 549 et 536 cm−1. Même avec le
faible élargissement de la raie, il semble difficile de les différencier dans l’expérience.
Cette levée de dégénérescence est beaucoup plus prononcée avec les liaisons C-C (491
et 410 cm−1). En symétrie monoclinique, on pourra donc voir deux modes. Mais dans
l’expérience, la moyenne rhomboédrique est dégénérée et un seul mode est observé. Si
la phase concurrente (B11C)CC est présente, on verra simplement un décalage de la
fréquence autour de 485 cm−1.
Le troisième mode caractéristique est le mode de pseudo-rotation de chaîne Ico7.
Ce mode est très harmonique et sert donc de repère pour identifier (B11Cp)C-B-C où il
apparaît à 481 cm−1 dans l’expérience. Comme pour le mode libration, c’est un mode
Eg donc théoriquement dégénéré mais la baisse de symétrie dans le calcul donne deux
fréquences à 488 et 479 cm−1. Même avec le faible élargissement de la raie, il semble difficile
de les différencier. La levée de dégénérescence en symétrie monoclinique est beaucoup plus
prononcée pour (B11Cp)C-C (621 et 566 cm−1). On pourrait donc voir deux modes au lieu
d’un mode à des fréquences plus élevées. Si la phase concurrente (B11C)CC est présente,
alors on verrait simplement un décalage de la fréquence autour de 513 cm−1.
Ces deux modes dégénérés et le mode d’étirement (stretching) de chaîne sont donc
cinq signaux aux basses fréquences qui peuvent caractériser (B11C)C-C par rapport à
(B11C)C-B-C qui n’en a que deux. Nous verrons lorsque nous calculerons les intensités
que d’autres modes peuvent servir à différencier les trois types de chaîne ou arrangement :
C-B-C, C-C ou CC.
Il y a aussi un quatrième mode qui n’est pas comptabilisé dans les modes caracté-
ristiques de B4C car il est caché dans le massif très large des hautes fréquences et est
difficilement différenciable des autres modes. Toutefois, lorsque les chaînes ne sont plus
C-B-C, ce massif n’existe plus et ce mode devient différenciable. Il s’agit du mode de
rotation de chaîne Ch3 dont les fréquences augmentent de 1059 à 1098 puis 1223 cm−1
pour (B11Cp)C-C, (B11Cp)C-B-C et (B11Cp)CC respectivement. Pour ce mode, le dépla-
cement des extrémités de chaînes est le même que celui du mode infrarouge de translation
de la chaîne Ch2 dans le plan XY mais en opposition de phase. On peut donc justifier de la
même manière cette augmentation de fréquence par l’environnement en tétraèdre pour les
chaînes C-C permettant de ne pas comprimer de liaisons, alors que dans l’environnement
coplanaire de CC, le mode Ch3 comprime la liaison chaîne-équateur b2. L’environne-
ment des chaînes C-B-C est intermédiaire entre les deux, ce qui justifie le positionnement
de sa fréquence par rapport aux deux autres.
Différencier les icosaèdres
Les modes de vibration de l’icosaèdre peuvent servir à différencier les icosaèdres (B12)
des icosaèdres (B11C). Dans le spectre de B4C présenté figure 2.10, les modes de vibration
intra-icosaèdre correspondent au massif central (600-900 cm−1) assez mal défini à cause
de l’élargissement des pics. D’une manière générale, tous les pics Eg dus à une vibration
intra-icosaèdre subissent des décalages en fréquence variant +10 à +60 cm−1 entre (B12)
et (B11C) Les vibrations inter-icosaèdres Ico23 et Ico24 augmentent aussi entre (B12) et
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(B11C) avec un décalage en fréquence atteignant 218 cm−1 entre (B12)CC (890 cm−1) et
(B11Cp)CC (1108 cm−1). Cette forte augmentation de fréquence peut s’expliquer par la
diminution de la distance inter-icosaèdres b2 lorsque l’icosaèdre est substitué. Toutefois,
ces massifs étant probablement mal définis comme dans le B4C, il sera sûrement préfé-
rable d’utiliser l’augmentation de fréquence de pics harmoniques comme la libration de
l’icosaèdre Ico5 et la pseudo-rotation de chaîne Ico7 afin de différencier les icosaèdres
(B12) et (B11C).
Symétrie quasi-rhomboédrique
Le fait que l’on puisse réaliser la projection des modes obtenus en symétrie R3m sur
ceux de la symétrie Cm prouve que les symétries supplémentaires du groupe ponctuel
D3d ne sont pas tout à fait perdues dans le groupe Cs. Cela est dû à la différence dans les
coordonnées des positions de Wyckoff2 qui est très faible (annexes Tab. B.2 et Tab. B.4).
4.3 Spectres Raman calculés
Le spectre Raman obtenu pour (B11Cp)C-C est montré Fig. 4.1. Les fréquences sont
issues du calcul en DFPT-LDA Tab. 4.2. et les intensités proviennent du calcul sur la maille
avec un électron additionnel. Les élargissements n’étant pas encore connus, la largeur à
mi-hauteur (FWHM) pour les Lorentziennes a été arbitrairement fixée à 15 cm−1 pour
les modes Eg et 30 cm−1 pour les modes A1g.
On voit que le spectre de (B11Cp)C-C est clairement dominé par le pic Eg très intense de
la vibration inter-icosaédrique à 1184 cm−1. On confirme aussi que les cinq pics principaux
(et non deux pour (B11C)C-B-C) sont caractéristiques aux basses fréquences ; le pic à
566 cm−1 est de faible intensité, il est englobé dans le mode de d’étirement de chaîne à
570 cm−1 et on ne voit donc que quatre pics.
Tous les matériaux avec icosaèdres (B10C2) sont semi-conducteurs et leur spectre Ra-
man (fréquences et intensité) a été obtenu en DFPT-LDA sans avoir à utiliser un élec-
tron supplémentaire. Ils sont représentés Fig. 4.2 à 4.6. Malgré la forte ressemblance des
mailles (B10Cp2)difC-C, (B10Cp2)cotC-C, (B10Cp2)opC-C, (B10Cp2)vfC-C et (B10Cp2)fC-C, leurs
spectres sont radicalement différents. On peut notamment noter des pics supplémentaires
dominant le spectre pour les configurations cot (Fig. 4.2) et op (Fig. 4.5). En effet, pour
ces deux configurations, les deux atomes de carbone situés sur l’icosaèdre réalisent une
liaison (b6 pour la configuration cot et b2 pour la configuration op). C’est précisément la
vibration de cette liaison qui génère ces pics d’intensité très forte. Toutefois, les pics dus
aux vibrations inter-icosaédriques asis et sis sont toujours parmi les plus intenses et leur
fréquence entre est 1200 et 1300 cm−1.
La spectroscopie Raman est donc un excellent moyen permettant de vérifier expéri-
mentalement si la phase est (B11Cp)C-C ou (B10C2)C-C.
2La position qui change le plus entre (B12) et (B11Cp) est celle de l’atome de carbone en site polaire.
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Fig. 4.1 – Spectre Raman calculé de (B11Cp)C-C. lib indique le mode de libration non
dégénéré (Ico5). cs indique l’étirement symétrique de la chaîne (Ch5). pcr indique la
pseudo-rotation de chaîne (Ico7). cr indique la rotation de chaîne (Ch3). asis indique
l’étirement antisymétrique inter-icosaèdres (Ico23). sis indique l’étirement antisymétrique
inter-icosaèdres (Ico24). En abscisse sont indiquées les valeurs des fréquences en LDA et
en GGA. Les modes A1g sont en pointillés (FWHM de la Lorentzienne Γ = 30 cm−1 et de
la Gaussienne σ = 6 cm−1) et les modes Eg en traits pleins (Γ = 15 cm−1 et σ = 6 cm−1).
La courbe en tirets noirs est celle publiée [273], elle a été faite avec des vecteurs propres
incorrects.
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Fig. 4.2 – Spectre Raman calculé de (B10Cp2)cotC-C.
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Fig. 4.3 – Spectre Raman calculé de (B10Cp2)difC-C.

























Fig. 4.4 – Spectre Raman calculé de (B10Cp2)vfC-C.
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Fig. 4.5 – Spectre Raman calculé de (B10Cp2)apC-C.

























Fig. 4.6 – Spectre Raman calculé de (B10Cp2)fC-C.
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4.4 Spectre Raman de B4C sous pression
Le spectre Raman expérimental du carbure de bore B4C subit de grosses modifications
lorsqu’il est mesuré sous pression. Certains pics apparaissent et d’autres disparaissent.
Certaines fréquences ω varient beaucoup avec la pression P alors que d’autres ne varient
que peu. D’autres ont leur pente dω
dP
qui subit des discontinuités.
L’évolution complexe de ce spectre n’a jamais été théoriquement étudiée sous pression.
Dans ce chapitre, je démontre que l’évolution des fréquences et des intensités des modes
Raman en fonction de la pression permet de confirmer les attributions théoriques données
aux pics des spectres mesurés à pression ambiante. Je montre aussi qu’elle permet de
comprendre les variations observées dans le spectre lors de l’augmentation de la pression.
Dans cette section, les variations de la structure du carbure de bore sont tout d’abord
calculées jusqu’à 80 GPa et comparées aux expériences de Manghnani et al. [7]. Elles
permettent de justifier la variation de la position des pics, c’est-à-dire la variation de
fréquence de vibration des modes propres. Cette variation ainsi que celle des intensités
sont présentées dans les paragraphes deux et trois, quatre ou cinq selon que les pics
soient dans la partie des hautes, des moyennes ou des basses fréquences du spectre (voir
Fig 4.8). Enfin le dernier paragraphe est consacré à l’étude des deux massifs de très basses
fréquences, inexpliqués par les modes de vibration de (B11Cp)C-B-C obtenus en DFPT-
LDA.
Pour cette étude, je me suis essentiellement basé sur les résultats fournis en pression
hydrostatique par M. Manghnani et al. [7] (jusqu’à 80 GPa). J’ai parfois utilisé aussi les
résultats de Guo et al. [108] (jusqu’à 36 GPa) et de Yan et al. [107] (jusqu’à 50 GPa).
Pour les courbes de fréquence en fonction de la pression qui subissent des ruptures de
pente, je me suis basé sur le phénomène d’anti-croisement expliqué dans la section A.14.
4.4.1 Compressibilité non uniforme des liaisons
Lors d’une compression isostatique d’un cristal de B4C, toutes les liaisons ne sont pas
comprimées de la même manière. J’ai calculé les positions atomiques et les paramètres de
maille de (B11Cp)C-B-C sous une pression isostatique variant entre -20 et 80 GPa. J’ai
ainsi pu étudier l’évolution de la longueur moyenne des liaisons chimiques au cours de la
(dé)compression. Les résultats théoriques sont comparés aux mesures expérimentales de
Réf. [160] Fig. 4.7.
On voit que les calculs sont en excellent accord avec l’expérience [160]. Il y a un léger
décalage en longueur correspondant à un décalage en pression de 10 GPa dû à l’utilisation
de la DFT-LDA. En effet, les distances montrées ont été obtenues en DFT-LDA et non
en DFT-GGA, afin de conserver la même fonctionnelle d’échange et corrélation que pour
le calcul des phonons. Ceci permet de valider le calcul des distances et surtout de leur
évolution durant la montée en pression. Dans les calculs tout comme dans l’expérience, le
cristal ne subit pas de transition de phase.
On voit clairement sur la Fig. 4.7 que toutes les liaisons ne se compriment pas de la
même manière. Par exemple la liaison inter-icosaèdres b2 subit une importante variation
de taille de 9% lors de la compression de la maille élémentaire de la pression ambiante
(b2=1,69 Å) à 80 GPa (b2=1,54 Å). Au contraire, la liaison entre les atomes de chaîne b1 ne
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b2=liaison inter ico pol-pol
b3=liaison intra ico eq-eq
b4=liaison intra ico pol-eq
b5=liaison intra ico pol-eq








Fig. 4.7 – Variation de la longueur des liaisons calculées en DFT-LDA lors de la compres-
sion isostatique de (B11Cp)C-B-C. Panel du haut : valeurs des distances inter-atomiques en
moyenne rhomboédriques. Les carrés sont les mesures obtenues par l’expérience Réf. [160].
Panel du bas : valeurs des distances inter-atomiques relativement à celles calculées à
0 GPa.
subit qu’une faible variation de taille de 4% lors de la compression de la maille élémentaire
de la pression ambiante (b1=1,41 Å) à 80 GPa (1,36 Å). Cela aura une influence sur
l’évolution des fréquences sous pression P .
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Conséquence de la compressibilité non uniforme
Analysons cette influence en reprenant le modèle où une liaison atomique se comporte




(voir section A.13.1). Sous
pression, toutes les longueurs des liaisons diminuent alors que la charge reste la même. Cela
augmente donc la densité électronique dans les liaisons chimiques3. On augmente ainsi la
constante de raideur K et donc la fréquence ω du mode propre étudié. Les fréquences de
vibration du réseau cristallin sont donc des fonctions croissantes avec la pression. Si les
liaisons se comprimaient toutes de la même manière et linéairement, alors ces fonctions
seraient aussi linéaires et de pentes égales. Comme les liaisons ne se compriment pas toutes
de la même manière, on en déduit que les pentes ∂ωi(P )
∂P
des i fréquences en fonction de la




où V est le volume
de la maille) rendent compte de cette variation de pente. Ces coefficients sont donnés
Tab. 4.3 à 0 et 50 GPa pour les modes actifs en diffusion Raman.
A1g Eg
Ico9 Ico17 Ico21 Ico24 Ch5 Ico5 Ico7 Ico11 Ico13 Ico20 Ico23 Ch3
(B11Cp)C-B-C à 0 GPa. Volume=105,28 Å3.
ω A′ 719 699 994 1072 1095 549 488 768 841 815 1052 1139
ω A′′ 536 479 737 840 808 1056 1098
γ A′ 1,01 1,30 0,76 1,32 1,00 0,47 0,40 1,04 1,05 0,92 1,58 1,27
γ A′′ 0,37 0,92 1,09 0,97 0,94 1,36 1,28
(B11Cp)C-B-C à 50 GPa. Volume=90,09 Å3.
ω A′ 833 841 1074 1336 1250 562 517 885 995 927 1308 1359
ω A′′ 558 524 853 1003 938 1285 1304
γ A′ 0,91 1,02 0,44 1,38 0,90 0,37 0,39 0,89 0,96 0,91 1,20 1,21
γ A′′ 0,13 0,26 0,96 1,08 1,01 1,18 1,09
Tab. 4.3 – Fréquences actives en Raman (cm−1) et leur coefficients de Grüneisen (sans
unité) calculés pour le carbure de bore B4C dans la maille monoclinique (B11Cp)C-B-C à
pression ambiante et à 50 GPa pour les modes actifs en Raman.
Les modes propres Ico23 et Ico24 ont les pentes les plus importantes (γ=1,32 et
γ=1,58 et 1,36). Ces modes correspondent aux vibrations inter-icosaèdres en phase et en
antiphase. Or la liaison chimique qui se comprime le plus est précisément la liaison inter-
icosaèdres b2. On en déduit que les modes propres dont la pente est la plus importante
(Tab. 4.3) sont ceux impliquant la vibration des liaisons chimiques qui se compriment le
plus avec la pression (Fig. 4.7). Cela est cohérent avec le modèle de ressort.
La libration de l’icosaèdre (Ico5) possède la pente la plus faible (γ = 0, 47 et γ = 0, 37).
Cela s’explique par son mode de vibration qui n’implique pas de vibration dans l’axe des
liaisons chimiques mais uniquement une rotation de l’icosaèdre. Sa fréquence de vibration
est donc moins impactée par la pression.
3 Cela est vrai tant qu’il n’y a pas de modification topologique de la structure, donc vrai pour le
carbure de bore sous pression isostatique
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Les modes propres dont la pente a une valeur intermédiaire (Tab. 4.3) sont ceux
impliquant la vibration des liaisons chimiques qui se compriment le moins avec la pression
(Fig. 4.7). Le mode propre Ch5 par exemple a une pente γ=1,00. Il correspond à la
vibration antisymétrique de la chaîne. La liaison qui se comprime le moins est bien la
liaison de chaîne. De la même manière, le mode propre Ico21 possède une pente plus
faible (γ=0,76), son mode propre implique une respiration de l’hexagone équatorial ainsi
qu’un étirement de la chaîne.
Plus le cristal est comprimé, plus il est difficile de le comprimer. Pour cette raison,
tous les coefficients γ diminuent avec la pression.
Les modes Eg, non dégénérés dans les calculs en maille monoclinique, sont dégéné-
rés dans l’expérience qui est une moyenne rhomboédrique. On calcule donc deux modes
propres de symétrie A′ et A′′. La réalité expérimentale est une moyenne de ces deux fré-
quences et a pour symétrie Eg. Comme cette levée de dégénérescence est faible dans les
calculs (voir annexe B.5), les fréquences et les pentes des modes Eg après la levée de dé-
générescence restent relativement semblables4. Pour le mode Ch3 par exemple, les deux
modes non dégénérés ont pour coefficient de Grüneisen γ=1,27 et γ=1,28 à 0 GPa. On
s’attend à une valeur moyenne dans l’expérience.
L’évolution du spectre expérimental avec la pression est présenté Fig. 4.8. Elle est
divisée en cinq grandes parties :
– La partie des hautes fréquences dans laquelle un pic disparaît sous pression alors
qu’un autre apparaît (discuté section 4.4.2).
– La partie des hautes fréquences dans laquelle un pic apparaît et devient très intense
(discuté section 4.4.3).
– La partie des moyennes fréquences, dont les massifs mal définis aux basses pressions
sont mieux définis sous pression (discuté section 4.4.4).
– La partie des basses fréquences dans laquelle évoluent les deux modes harmoniques
caractéristiques du carbure de bore (discuté section 4.4.5).
– La partie des très basses fréquences, dans laquelle deux pics très larges apparaissent
dans l’expérience, mais dans laquelle aucune fréquence de vibration n’est trouvée
active en Raman par le calcul (discuté section 4.4.6).
Dans les paragraphes suivants, j’étudie chacune de ces parties du spectre.
Toutes les fréquences et intensités Raman du carbure de bore B4C ont été calculées
pour la maille monoclinique (B11Cp)C-B-C. Pour les modes dégénérés, il est toutefois
possible de calculer la fréquence moyenne en re-symétrisant la matrice dynamique [270].
Dans les courbes présentées, seuls les modes monocliniques de symétrie A′ et A′′ qui
se projettent sur des modes actifs en diffusion Raman dans la symétrie rhomboédrique
(A1g et Eg) sont montrés. Les modes qui se projettent sur des modes infrarouges (A2u et
Eu) et sur des modes silencieux (A1u et A2g) ne sont pas présentés car leur intensité est
quasiment nulle.
4 les plus gros écarts sont dus à des anti-croisements dans les calculs, comme il sera montré dans les
paragraphes suivants.
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Résumé des anti-croisements dans le calcul
Certaines courbes ω(p) présentées dans cette section possèdent des discontinuités qui
ne sont pas vues dans l’expérience. Ces discontinuités sont dues à des anti-croisements
(théorie de l’anti-croisement en annexe A.14) qui ont lieu dans le calcul en symétrie
monoclinique. Cependant, la plupart d’entre eux n’ont pas lieu dans les calculs en symétrie
rhomboédrique (pour la maille (B12)C-C-C). Dans l’expérience, chaque maille élémentaire
du carbure de bore est de symétrie monoclinique, mais le matériau est macroscopiquement
rhomboédrique par effet de moyenne.
Pour savoir quel anti-croisement peut être observé expérimentalement, il faut regarder
le tableau Tab. 4.4.
Th. Monoclinique Th. Rhomboédrique Expérience
Fig. Sym. F. inter. Press. Fréq. 0 GPa Sym. F. inter. FWHM Obs. Mangh. Press.
4.10 A′ AC : 9 8-20 1072-1095 A1g+A1g AC : 9 40 anomalie ∼15
4.10 A′ AC : 10 8-20 1056-1095 Eg+A1g C : 0 40 anomalie ∼15
4.11 A′ AC : 20 5-20 994-968 A1g+A2u C : 0 35 changement de pente ∼30
4.15 A′ AC : 4 0-15 549-536 Eg+Eu C : 0 6 anomalie ∼18
4.15 A′′ AC : 4 22-40 536-512 Eg+Eu C : 0 6 anomalie ∼33
Tab. 4.4 – Propriétés des anti-croisements dans les calculs selon que la symétrie est
monoclinique ((B11Cp)C-B-C) ou rhomboédrique ((B12C-B-C) et dans l’expérience. La
symétrie des modes est donnée (Sym.) ainsi que l’écartement minimal entre les courbes
(en cm−1). L’écartement est noté F. int. comme force d’interaction. Un écartement de 0
signifie que les courbes se croisent (C) et non nul qu’elles anti-croisent (AC). La pression
à laquelle à lieu le phénomène est aussi indiquée (GPa). Les fréquences sont données à
0 GPa afin d’identifier les modes. Les largeurs à mi-hauteur (FWHM en cm−1) indiquées
sont celles qui ont lieu au niveau de l’anti-croisement.
Pour définir ce qui est observé, je me suis basé sur quelques hypothèses :
– Si la largeur des pics (FWMH) est supérieure à la force d’interaction de l’anti-
croisement calculé, alors il peut y avoir un croisement dans l’expérience par des
effets anharmoniques comme le couplage phonons-phonons.
– Si l’anti-croisement a lieu dans la symétrie monoclinique mais n’a pas lieu dans la
symétrie rhombohedrique, alors l’effet de moyenne peut permettre au matériau de
faire un croisement.
– Si la largeur des pics est inférieure à la force d’interaction et que l’anti-croisement
a lieu dans les deux types de calculs (rhomboédrique et monoclinique), alors l’anti-
croisement est visible dans l’expérience.
– Si l’intensité des modes n’est pas assez forte, alors il n’est pas possible de voir
l’anti-croisement.
– Si le croisement est permis dans l’expérience, on peut éventuellement observer une
légère anomalie dans la continuité des pentes.
– Dans l’expérience, plus la pression est appliquée vite (changement non adiabatique),
plus le système croise et moins on peut voir l’anti-croisement. Dans l’expérience
étudiée, la pression est appliquée extrêmement lentement.
– Ce qui est mesurable dans l’expérience est le mode qui porte l’intensité.
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Dans Tab. 4.4, les élargissements sont tout le temps supérieurs aux forces d’interaction
des anti-croisements. On en déduit qu’une séparation distincte des pics ne sera jamais
visible expérimentalement. On en déduit aussi que dans l’expérience, les anti-croisements
théoriques ne sont pas observables.
Les deux anti-croisements qui pourraient être observés dans l’expérience sont celui qui
a lieu dans la symétrie rhomboédrique (ligne 1), car il se produit même avec l’effet de
moyenne, et celui dont la force d’interaction est la plus grande et vaut 20 cm−1 (ligne 3).
Tous les autres n’ont lieu que dans la symétrie monoclinique et ont une force d’interaction
trop faible.
Ces anti-croisements sont présentés dans les paragraphes suivants.
4.4.2 Modes de hautes fréquences : Disparition et apparition de
pics
Dans ce paragraphe, j’étudie la partie la plus haute du spectre montré Fig. 4.8. Elle
est détaillée Fig. 4.9A.
Observations expérimentales
Parmi les effets les plus surprenants du Raman sous pression est l’apparition et la
disparition de pics dans les hautes fréquences du spectre. Dans la partie des hautes fré-
quences, on voit nettement :
– Point 1 : disparaître un pic aux alentours de 25 GPa. Sa fréquence vaut 1000 cm−1
à pression ambiante.
– Point 2 : apparaître un pic aux alentours de 10 GPa, sa fréquence est alors 1154 cm−1.
– Point 3 : une fréquence se dégager du spectre et devenir très peu élargie.
– Point 4 : une anomalie se traduisant par une rupture de la pente ∂ω(P )
∂P
aux alentours
de 15 GPa sur ce dernier pic.
Ces effets sont représentés Fig. 4.9A.
Le massif des hautes fréquences est très élargi (FWHM∼ 60 cm−1) à pression ambiante
ce qui rend difficile la différenciation des pics (voir Fig. 2.15(a)). Cependant, sous pression,
un pic se dégage et devient particulièrement harmonique (FWHM∼14 cm−1 à 50 GPa
Fig. 4.14). Ce pic domine largement le spectre durant toute la montée en pression.
Remarque :
Le pic qui apparaît à 10 GPa est très élargi. Lorsque la pression augmente au-delà de
25 GPa, il est caché par le pic de l’enclume en diamant et n’est pas identifiable expérimen-
talement. Le pic de la cellule en diamant apparaît en effet à 1334 cm−1 et varie peu avec
la pression car le diamant est très incompressible. Ce pic très intense empêche de bien voir
les pics élargis dans les hautes fréquences du carbure de bore (cadre gris Fig. 4.9A) Les
spectres expérimentaux fournis par Réf. [108] et Réf. [107] sont aussi tronqués autour de
cette zone. Seul le mode plus harmonique a pu être expérimentalement distingué au-delà
de 1250 cm−1 et est donc représenté Fig. 4.9.
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Modes calculés aux hautes fréquences
Les modes calculés permettent d’expliquer l’expérience Fig. 4.9A. Dans les calculs, la
visualisation des vecteurs propres permet de dire que le massif des hautes fréquences est
composé de nombreux pics :
– Le mode Eg de rotation de chaîne cr (Ch3). Il est représenté en haut de la figure
Fig. 4.9B. Son intensité est plus faible que celle des autres modes et diminue avec
la pression. On s’attend à ce que ce mode soit caché dans le gros massif aux basses
pressions réalisant éventuellement un épaulement vers 1139 cm−1 à pression am-
biante puis qu’il ne soit plus visible avec la pression. Je ne l’étudie donc pas en
détail dans ce paragraphe.
– Le mode A1g d’étirement symétrique de la chaîne cs (Ch5). Il est représenté en bas
de la figure Fig. 4.9B. Son intensité est extrêmement intense et domine le spectre
durant la montée en pression. Il est très élargi aux basses pressions puis devient plus
harmonique.
– Le mode A1g d’étirement symétrique des liaisons inter-icosaèdres b2 sis (Ico24). Il
est représenté entre cr et cs de la figure Fig. 4.9B. Son intensité est faible aux basses
pressions puis de plus en plus intense au fur et à mesure de la montée en pression.
Ce mode est toujours très élargi.
– Le mode Eg d’étirement antisymétrique des liaisons inter-icosaèdres b2 asis (Ico23).
Il est représenté sur la figure Fig. 4.9C (on peut voir que ce mode n’est pas totalement
dégénéré dans les calculs). Son intensité est très élevée aux basses fréquences puis
diminue vers les 25 GPa. Il est très élargi par les effets anharmoniques et sa fréquence
n’est pas très bien calculée. Elle est en effet observée à 1000 cm−1 et calculée à 1052-
1056 cm−1 (la double valeur est due à la levée de dégénérescence dans le calcul en
symétrie monoclinique).
Point 1 : Disparition du pic des hautes fréquences asis
L’évolution de la fréquence et de l’intensité calculées pour le mode asis (Eg) est
présentée Fig. 4.9C et comparée à l’expérience. On voit que l’intensité calculée est d’abord
très élevée à pression ambiante puis diminue progressivement avec la pression avec une
nette diminution vers les 25 GPa. On voit aussi que seul un des deux modes calculés porte
l’intensité (sur les deux vecteurs propres du mode Eg).
La comparaison avec l’expérience montre que la pente calculée est légèrement supé-
rieure à celle mesurée (voir coefficients de Grüneisen Tab. 4.3). Les fréquences sont aussi
assez mal calculées et un décalage d’une cinquantaine de cm−1 est nécessaire afin de bien
représenter la valeur expérimentale. En effet, la valeur expérimentale est de 1000 cm−1
et la valeur calculée est 1052 cm−1 (à pression ambiante). De tout le spectre, c’est le
seul mode qui possède un décalage aussi important. Cela est probablement dû aux effets
anharmoniques, non pris en compte dans les calculs. Ils sont en effet très importants pour
ce pic car il est très élargi et peuvent induire un décalage.
Comme le mode asis est toujours très élargi durant toute la montée en pression, avec
sa baisse d’intensité, il n’est plus visible expérimentalement à partir de 25 GPa. Malgré
le décalage en fréquence, le point 1 des observations expérimentales est donc bien justifié
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par le calcul des intensités, dans le cas d’un croisement de cs et asis vers 14 GPa (voir
Tab. 4.4 ligne 2).
Point 2 : Apparition du pic dans les hautes fréquences du spectre.
Le pic qui apparaît aux hautes fréquences est le mode A1g d’étirement symétrique des
liaisons inter-icosaèdres b2 sis (Ico24). Dans les calculs, son intensité est faible aux basses
pressions et forte aux hautes pressions (voir Fig.4.9B). Il n’est donc pas visible aux basses
pressions, puis visible aux hautes pressions (>10 GPa) car son intensité devient forte dans
le cas d’un croisement de sis et cs vers 11 GPa.
De plus, comme sa fréquence s’éloigne de celle du mode cs, elle devient plus facilement
différenciable. Lorsque la pression augmente, sa pente est très grande dans le calcul tout
comme dans l’expérience. Les données expérimentales ne sont pas disponibles pour ce pic
au-delà de 1250 cm−1, mais grâce aux calculs il est possible de dire qu’il continuera à être
très intense.
Avec un excellent accord pour les fréquences, les intensités et les pentes, le point 2 des
observations expérimentales est donc bien justifié par le calcul.
Point 3 : Mode qui devient très intense
Le mode qui devient très fin sous pression est le mode d’étirement de la chaîne cs. Son
intensité dans les calculs est toujours forte. Cependant, dans l’expérience, son l’élargisse-
ment est très important aux basses pressions (40 cm−1 à 0 GPa), et beaucoup plus faible
aux hautes pressions (14 cm−1 à 50 GPa). Sa fréquence et sa variation avec la pression
sont particulièrement bien calculées (Fig. 4.9B) et sont en très bon accord (moins de 2%
de différence) avec celles observées dans l’expérience.
Le point 3 des observations expérimentales est donc bien justifié par le calcul.
Point 4 : Ruptures de pente et anti-croisements calculés
Dans les calculs, le mode propre cs réalise un anti-croisement (voir annexe A.12)
avec le mode propre sis et un deuxième anti-croisement avec le mode propre asis. Il est
représenté Fig. 4.10A. Ces trois modes sont de symétrie A′ dans les calculs monocliniques
et ne peuvent donc pas se croiser. Ce double anti-croisement a lieu entre environ 8 et
18 GPa. Dans cette zone, les vecteurs propres sont une combinaison linéaire l’un de l’autre
(Equ. A.78) et il est donc difficile de les différencier.
Dans les calculs en symétrie rhomboédrique (Fig. 4.10A), la symétrie du mode asis est
Eg alors que celle des modes sis et cs qui est A1g. Il n’y a donc qu’un seul anti-croisement
entre les deux modes de même symétrie.
Dans le calcul monoclinique comme dans le calcul rhomboédrique, il y a présence de
l’anti-croisement sis/cs entre 10 et 18 GPa. On se demande si cet anti-croisement pourrait
être observé :
– L’intensité n’est portée que par un seul des vecteurs propres (cs) et pas par l’autre
(sis).
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– Dans l’expérience, l’élargissement (40 cm−1) est plus important que la force d’inter-
action calculée (9 cm−1), comme montré Tab. 4.4.
– Ce qui est mesurable est le mode qui porte l’intensité.
Donc ce qui est attendu dans l’expérience est l’observation d’un croisement5.
Donc ce qui est attendu dans l’expérience est un croisement entre 11 GPa (monocli-
nique) et 15 GPa (rhomboédrique). Il n’est pas exclu que la rupture de pente observée
vers 15 GPa (point 4 des observations expérimentales) soit causée par la présence de cet
anti-croisement.
Les courbes Fig. 4.9B et C ont donc été réalisées en faisant l’hypothèse d’un croisement
des valeurs propres, c’est à dire en suivant les vecteurs propres.
4.4.3 Apparition d’un mode très intense
Dans ce paragraphe, j’étudie la partie haute du spectre montré Fig. 4.8, pour laquelle
il y a apparition d’un mode. Elle est détaillée Fig. 4.11A.
Observations expérimentales
Entre les moyennes et les hautes fréquences, il est possible d’observer l’apparition d’un
pic dans une zone où aucun pic n’est présent à pression ambiante. Les observations sont :
– Point 1 : à pression ambiante, pas d’intensité.
– Point 2 : à 10 GPa, apparition d’un pic à 978 cm−1.
– Point 3 : un changement de pente ∂ω(P )
∂P
à l’intersections des tangentes à 30 GPa
(Fig. 4.11B).
Ce mode est représenté Fig. 4.11A. Les trois observations sont bien reproduites par le
calcul.
Point 1 : Pas d’intensité à pression ambiante
Le seul mode actif en Raman dans cette région est le mode de respiration de l’hexa-
gone équatorial Ico21. Son intensité calculée est quasiment nulle à pression ambiante
(Fig. 4.11A).
Point 2 : Apparition du pic à 10 GPa
Son intensité augmente progressivement avec la pression (Fig. 4.11A). Elle ne devient
détectable que vers les 10 GPa dans le calcul. Afin de comprendre pourquoi son intensité
augmente autant, il faut se baser sur trois propriétés (obtenues par le calcul) du vecteur
propre de ce mode :
– La respiration de l’hexagone implique un léger étirement de la chaîne.
– Cet étirement est de plus en plus prononcé au fur et à mesure que la pression
augmente.
5 D’après le calcul, dans la zone 8-18 GPa, ces deux modes pourraient être visibles avec une très
faible intensité. Cela pourrait conduire à une rupture de pente dans le cas où l’élargissement des pics est
inférieur à la force d’interaction.
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– Pour tous les composés riches en bore ayant des icosaèdres et des chaînes inter-
icosaèdres, l’étirement de la chaîne implique une forte variation de la polarisabilité
et donc une forte intensité Raman.
Ces trois propriétés impliquent que l’intensité de ce mode augmente avec la pression.
Point 3 : changement de pente et anti-croisement obtenu dans les calculs
Pour le mode Ico21, il y a aussi un anti-croisement dans les calculs en symétrie mo-
noclinique entre environ 5 et 15 GPa (Fig. 4.12A). Il se produit entre le mode Ico21 et
le mode Ico16 pour lesquels la force d’interaction est très importante (20 cm−1 Tab. 4.4).
Cet anti-croisement a lieu dans les calculs en symétrie monoclinique car ces deux modes
sont de symétrie A′. Cependant, il n’a pas lieu si le calcul est réalisé en symétrie rhombo-
édrique (Fig. 4.12B) car ces deux modes ne se croisent pas et sont de symétries différentes :
A1g pour Ico21 et A2u pour Ico16.
Dans l’expérience l’anti-croisement ne peut pas être visible car l’élargissement de ce
pic (FWHM 35 cm−1) est supérieur à la force d’interaction.
La rupture de pente observée dans l’expérience à 30 GPa est bien reproduite par le
calcul mais avec un décalage de 12 GPa vers les basses pressions (Fig. 4.11B). Dans le
calcul, la pente du mode Ico21 varie comme dans l’expérience.
4.4.4 Modes de moyennes fréquences
Dans ce paragraphe, j’étudie la partie des moyennes fréquences du spectre montré
Fig. 4.8. Elle est détaillée Fig. 4.13A et B.
Observations expérimentales
Les modes de «moyenne » fréquence sont ceux dont la fréquence est située entre 650 et
850 cm−1 à pression ambiante. Ils forment plusieurs massifs assez mal définis. A pression
ambiante ils sont particulièrement bien calculés ainsi que leurs intensités comme le montre
la figure Fig. 2.15(a). Avec l’augmentation de la pression, ces massifs se séparent. Il est
alors plus facile de distinguer quatre pics principaux (1, 2, 3 et 4 Fig. 4.13). Le troisième
pic est très élargi et a une intensité très faible comparée à celle des deux premiers.
Nous ne disposons pas des données expérimentales intermédiaires pour cette gamme
de fréquence excepté un spectre à 49,7 GPa (Fig. 4.14). Toutefois, Manghnani et al. [7]
confirment que les fréquences auxquelles ces massifs sont observés augmentent, et que
deux pics deviennent particulièrement bien définis et intenses. Ces pics apparaissent à
829 (pic 1) et 876 cm−1 (pic 2) à 50 GPa. Ces points sont représentés Fig. 4.13A pour
les modes attribués aux symétries Eg et Fig. 4.13B pour les A1g. A 50 GPa, une autre
fréquence est particulièrement visible à 995 cm−1 (pic 4) malgré sa faible intensité car elle
est plus harmonique que les autres,
Ces résultats sont confirmés par les autres expériences de Raman sous pression réalisées
par Guo et al. [108] et Yan et al. [107]. Le pic 3 est visible dans les spectres présentés
par ces deux autres auteurs, mais trop élargi et de trop faible intensité pour pouvoir être
défini correctement.
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Modes calculés dans cette zone
Les modes de moyenne fréquence sont tous des modes de vibration intra-icosaèdre.
Le fait que les liaisons de l’icosaèdre aient à peu près toutes la même longueur implique
que les vibrations propres à l’icosaèdre soient à peu près toutes dans la même gamme de
fréquence.
Il y a cinq modes actifs dans cette région : 2×A1g+3×2Eg. Ce sont les modes :
– Ico11, Ico13 et Ico20 pour les modes de symétrie Eg (Fig. 4.13A). Seul Ico11 et
Ico13 ont une intensité non négligeable à pression ambiante.
– Ico9 et Ico17 pour les modes de symétrie A1g (Fig. 4.13B). Seul Ico9 a une intensité
non négligeable à pression ambiante.
Dans le calcul en symétrie monoclinique, les modes Eg subissent une légère levée de
dégénérescence et il y a donc six modes Eg calculés.
Intensités calculées
Théoriquement, on s’attend à voir cinq modes. Cependant seuls trois modes ont une
intensité suffisante pour être vue à pression ambiante. Dans l’expérience, un quatrième
mode est cependant observé.
– L’intensité du mode A1g Ico17 est trop faible et est cachée par celle des autres
modes. Il n’est donc pas visible.
– Les intensités les plus fortes sont celles des modes A1g Ico9 et Eg Ico11 qui sont les
deux pics qui dominent le spectre dans cette zone. Ils restent les plus intenses de cette
zone durant toute la monté en pression. Ils sont calculés à 833 et 855-883 cm−1 ce qui
est très proche des valeurs expérimentales (pic 1 :829 et pic 2 :876 cm−1 Fig. 4.14).
– L’intensité du mode Eg Ico20 est très faible et diminue lorsque la pression augmente,
il est donc de moins en moins visible. Il est observé à pression ambiante puis disparaît
avec la pression. Il est très anharmonique.
– L’intensité du mode Ico13 est constante et toujours faible, mais suffisante pour être
observée car ce mode devient plus harmonique avec la pression. Il est calculé à
993 cm−1 à 50 GPa, ce qui est aussi très proche de la valeur expérimentale (pic 4 :
995 cm−1 Fig. 4.14)
Sur la figure Fig. 4.13 sont représentés tous les modes calculés. L’intensité est su-
périeure pour les modes se projetant sur un mode Eg (Fig. 4.13A) et un mode A1g
(Fig. 4.13B). Les anti-croisements ne sont pas étudiés dans cette gamme de fréquence,
car ils sont très nombreux et indiscernables expérimentalement. Pour le spectre expéri-
mental à 49,7 GPa, un ajustement a été réalisé avec les fréquences et intensités calculées à
50 GPa Fig. 4.14. La zone des moyennes fréquences est particulièrement bien représentée.
L’excellent accord entre la théorie et l’expérience permet de valider l’attribution des pics
1, 2, 3 et 4 respectivement aux modes de moyennes fréquence Ico9, Ico11, Ico20 et Ico13.
En conclusion, les valeurs calculées des fréquences et intensités représentent donc bien
la modification du profil des moyennes fréquences sous pression. Elles permettent de com-
prendre le passage d’un massif composé de quatre pics larges et mal définis entre 650 et
850 cm−1 à pression ambiante, à un massif composé de trois pics entre 800 et 1050 cm−1
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à 50 GPa dont deux sont plus intenses et bien identifiables.
4.4.5 Étude des modes harmoniques de basses fréquences
Dans ce paragraphe, j’étudie la partie composée des deux modes harmoniques dans le
spectre montré Fig. 4.8.
Observations expérimentales
Le spectre caractéristique de B4C possède deux pics aux basses fréquences (voir Fig. 2.15(a)).
Dans l’expérience de Manghnani et al. [7], l’expérimentateur note que :
1. deux modes sont présents à 481 et 534 cm−1 à pression ambiante, puis à 512 et
554 cm−1 à 50 GPa.
2. les intensités de ces modes (aire sous la courbe) sont faibles par rapport au massif des
hautes fréquences, mais plus élevées que celles du massif des moyennes fréquences.
3. ils sont très harmoniques : leurs élargissements sont les plus faibles de tout le spectre
(Γ=12 et 6 cm−1 à pression ambiante).
4. l’intensité du mode à 481 cm−1 est environ une fois et demie supérieure à celle du
mode à 534 cm−1. Ce rapport peut toutefois varier selon l’expérience.
5. quelques anomalies dans les pentes ∂ω(P )
∂P
ont lieu pour ces deux courbes aux alen-
tours de 15 et 33 GPa. Elles sont peu prononcées mais signalées par l’expérimenta-
teur.
Fréquences et intensités calculées
Les modes actifs en Raman dans cette zone sont le mode de libration de l’icosaèdre
lib (Ico5) et le mode de pseudo-rotation de chaîne pcr (Ico7). Ils sont calculés à 479-
488 cm−1 (pcr) et 536-549 cm−1 (lib) à pression ambiante et à 517-524 cm−1 (pcr) et
558-562 cm−1 (lib) à 50 GPa (Fig. 4.15A). Le dédoublement des fréquences est dû à la
levée de dégénérescence des modes Eg dans le calcul en symétrie monoclinique. Dans
l’expérience, on ne verra que la moyenne rhomboédrique. La différence avec l’expérience
est inférieure à 15 cm−1 durant toute la montée en pression (moins de 3%), et les pentes
sont bien respectées.
Les calculs permettent donc bien de reproduire l’observation 1.
Les intensités sont calculées plus faibles que celles du massif hautes fréquences et plus
fortes que les moyennes fréquences (voir Tab. 2.3.2) ce qui permet bien de reproduire
l’observation 2.
Aucune information n’est donnée par le calcul concernant les élargissements, cepen-
dant, j’ai pu ajuster parfaitement ces deux pics sur le spectre expérimental à 50 GPa
(Fig. 4.14) en reprenant l’élargissement observé. L’ajustement est un peu moins bon sur
le spectre à 0 GPa car la levée de dégénérescence du mode lib est plus prononcée. Le bon
ajustement confirme l’observation 3.
Les intensités calculées sont à peu près constantes durant toute la montée en pression.
Quelques faibles variations ont lieu pour le mode lib dans les zones d’anti-croisement.
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Pour comparer les intensités de ces modes, j’ai sommé les intensité calculées à 50 GPa
(zone sans anti-croisement) pour les fréquences 517-524 cm−1 (pcr) et 558-562 cm−1 (lib).
J’obtiens un rapport Iprc
Ilib
= 2.861.92 ∼1.49 (voir les intensités Fig. 4.14), qui est très proche
de la valeur expérimentale. Le calcul permet donc de retrouver l’observation 4.
Description des anti-croisements dans le calcul
Dans le calcul en symétrie monoclinique, des anti-croisements se produisent pour le
mode de libration. Ils sont présentés Fig. 4.15B. et leurs propriétés sont résumées Tab. 4.4.
Ils n’ont pas lieu en symétrie rhomboédrique pour le matériau (B12)C-C-C comme le
montre Fig. 4.15C. En effet, dans cette symétrie, les valeurs propres se croisent car leur
modes propres sont de symétries différentes (Eg et Eu)
On se demande s’il est possible que les deux anti-croisements soient visibles expéri-
mentalement malgré la moyenne rhomboédrique.
Comme les modes avec lesquels croisent le mode de libration ont une intensité nulle,
on en déduit qu’il n’est pas possible de voir expérimentalement ces anti-croisements. De
plus, comme l’élargissement des pics (∼6 cm−1) est supérieur à la force d’interaction
(4 cm−1), on en déduit que même si le cristal est en symétrie monoclinique, on observera
un croisement des valeurs propres.
L’observation 5 n’est donc pas justifiée par l’anti-croisement.
4.4.6 Modes inexpliqués par des phonons en centre de zone
Observation expérimentale
Aux basses fréquences, on observe deux pics dans le spectre de B4C. Ils apparaissent à
324 et 265 cm−1. Contrairement aux modes de vibration des phonons vus précédemment,
leur fréquence n’augmente pas avec la pression. Les deux pics suivent le même profil :
leur fréquence diminue d’abord jusqu’à 35 GPa, puis augmente jusqu’à 50 GPa et stagne
jusqu’à 70 GPa comme montré Fig. 4.18 (carrés noirs). La variation de position du pic
à 265 cm−1 est plus prononcée et son intensité augmente énormément avec la pression
(non montré). L’intensité de ces pics semble dépendre de la fréquence utilisée comme
source d’émission (laser dans l’expérience). En effet les deux types d’expériences de Guo
et al. [108] faites à 514 et 634 nm montrent une variation de l’intensité de ces pics (voir
Fig. 2.11).
Une fréquence de phonon qui décroît est généralement la signature d’une transition
de phase. Cependant, dans les calculs sur la maille de (B11Cp)C-B-C, aucune fréquence
n’apparaît active en Raman dans cette zone. Les plus basses fréquences sont en effet
calculées à 368 et 407 cm−1 mais se projettent sur la flexion de chaîne (Eu) qui est active
en infrarouge et sont de loin supérieures aux fréquences observées en bas du spectre
Raman. Différentes hypothèses permettant de justifier ces pics sont ici examinées.
Hypothèse 1 : Densité d’état de phonons acoustiques
L’hypothèse que ce qui est vu est une densité d’état de phonons acoustiques a déjà été
formulée par Lazzari et al. [4]. En effet, la forme des pics observée est en ω4 ce qui est le
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profil attendu d’une dispersion de phonons acoustiques [279]. Comme il est parfois possible
de voir la densité d’état de phonons en Raman, il est possible qu’elle soit responsable de
ces deux pics.
Afin de vérifier cette hypothèse, j’ai étudié l’évolution de la densité d’état de phonons
sous pression du carbure de bore (B11Cp)C-B-C et relevé les sommets des massifs visibles.
Le massif basses fréquences de la densité d’état de phonons est assez mal défini. Pour
suivre son évolution, je me suis basé sur quelques singularités de Van Hove présentées
Fig. 4.16. La faible valeur de ces fréquences en comparaison aux autres modes de vibration
de B4C permet d’affirmer que la densité d’état dans cette gamme de fréquence est due
aux phonons acoustiques.
Les deux pics de basse fréquence sont exactement dans la zone de forte densité d’état
de phonons acoustiques de (B11Cp)C-B-C. De plus, la fréquence moyenne de cette densité
d’état diminue avec la pression. Il est donc possible que les pics observés expérimentale-
ment soient dus à cette densité d’état de phonons acoustiques, activée par la levée des
règles de sélection Raman à cause du désordre.
La pente des deux singularités de Van Hove à 342 et 333 cm−1 est la même que celle
du pic observé à 324 cm−1. La pente des deux singularités de Van Hove à 305 et 289 cm−1
est la même que celle du pic observé à 265 cm−1. L’anomalie de la baisse drastique en
fréquence semble être reproduite par les calculs. Cependant, l’anomalie de la remontée en
fréquence n’est pas expliquée.
Hypothèse 2 : Raman résonnant
L’intensité relative des pics en diffusion Raman n’est pas censée varier avec la longueur
d’onde du laser utilisé. Or ces deux pics varient plus que le reste du spectre lorsqu’on
modifie la puissance du laser. On peut donc penser à l’hypothèse que ce qui est observé est
une excitation électronique résonnante. Celle-ci est possible grâce aux nombreuses lacunes
dans le matériau. Elles peuvent former une bande d’impureté dans la bande interdite (voir
Fig. 3.25). Cette bande d’impureté est très dispersive.
Pour rappel, les longueurs d’onde utilisées faisant fortement apparaître ces deux pics
sont 633 nm (1,96 eV) et 1070 nm (1,16 eV). Sous pression, on devrait voir un changement
de structure dans le Raman résonnant lorsque les lacunes forment des liaisons. Celui-ci
ne devrait pas avoir lieu lors de la descente en pression. Cela invalide l’hypothèse 2.
Hypothèse 3 : présence de matériaux avec arrangements CC
D’autre part, le changement de pente de ces courbes pourrait être justifié par une
transition dans les lacunes de chaînes. En effet, de gros pics de densité d’état sont aussi
obtenus avec les mailles (B11Cp)CC et (B12)CC (Fig. 4.17). Ces lacunes dans les chaînes
sont particulièrement présentes dans le carbure de bore [130] et calculées comme étant
les plus stables. De plus ces mailles réalisent une transition de phase respectivement
vers (B11Cp)C-C et (B12)C-C lorsque la pression augmente. Les pressions de transition
ont été calculées au chapitre précédent et valent respectivement 18 et 40 GPa (DFT-
LDA). Lorsque ces mailles sont diluées en tant que défaut (super-maille) les pressions de
transitions valent respectivement 28 GPa et 49 GPa en DFT-LDA, ce qui est dans la zone
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de changement de pente. Les pics de densité d’état diminuent bien avec la pression (non
montré) mais sont un peu trop bas en fréquence (Fig. 4.17(a) et Fig. 4.17(b)). Cependant,
d’après Manghnani et al., le profil de la courbe (descente puis remontée des fréquences)
est aussi observable lors de la descente en pression. Or une fois les liaisons C-C formées,
elles sont calculées stables même à pression ambiante. On ne devrait donc pas voir le
même profil de courbe lors de la descente en pression si ces courbes étaient dues à des
lacunes dans les chaînes. Cela invalide l’hypothèse 3 que la remontée en fréquence est due
à une transition de phase des lacunes qui forment des liaisons.
Hypothèse 4 : un plan B4 remplace certaines chaînes ?
L’idée de Shirai et al. [243] a été de simuler un carbure de bore à 13% en atomes
de carbone en incorporant dans la matrice de (B11Cp)C-B-C des plans B4 à la place
de certaines chaînes C-B-C. Il fait ainsi apparaître une vibration active en Raman aux
alentours de 110 cm−1 qui correspond à la rotation du plan sur lui-même. Ce type de
plan pourrait aussi être à l’origine des pics inexpliqués dans le carbure de bore à 20% de
carbone B4C. Afin de vérifier cette hypothèse, j’ai calculé les fréquences de vibrations de
la maille simple (B12)B4 sous pression. 6
Il n’y a qu’un seul mode de vibration dans cette zone de fréquence. La fréquence de
vibration de ce mode est la plus basse de toutes celles du matériau. Elle est montrée
Fig. 4.18 (losanges bleus). Pour la maille simple, la fréquence de vibration de la rotation
du plan B4 est calculée à 299 cm−1 à pression ambiante. Cette fréquence diminue bien
avec la pression, mais ne subit pas de remontée de pente. Sa pente est trop forte et est
symbole d’une instabilité. Elle ne pourrait justifier qu’un seul des deux pics et son intensité
calculée est très faible. On en déduit que les plans B4 ne peuvent pas justifier les deux
massifs obtenus pour le carbure de bore à 20%. Ceci coïncide avec le fait qu’ils n’aient pas
été observés dans B4C. Le fait de ne trouver qu’un seul mode de basse fréquence invalide
l’hypothèse 4.
Hypothèse 5 : des icosaèdres (B10C2) remplacent des icosaèdres (B11Cp) ?
Les icosaèdres du type (B10Cp2)cot dans lesquels les deux atomes de carbone sont situés
sur deux sites polaires côte à côte présentent une vibration de la liaison C-C intra-icosaèdre
de très faible fréquence (voir Fig. 4.2). Pour des icosaèdres (B11Cp), elle est attendue dans
le domaine des moyennes fréquences, c’est à dire dans les massifs entre 600-800 cm−1.
Pour le matériau (B10Cp2)cotC-C, elle a été calculée à 281 cm−1 et est extrêmement intense.
Lorsque ce type d’icosaèdres est « dilué » dans une super-maille (B12)C-B-C+(B10Cp2)cotC-
B-C, cette fréquence de vibration a été calculée à 322 cm−1. Ces valeurs sont très proches
de celles obtenues expérimentalement (265 et 324 cm−1) et peuvent donc être à l’origine
des pics dans le carbure de bore.
Afin de vérifier cette hypothèse, j’ai calculé les fréquences de vibration de la maille
simple (B10Cp2)cotC-C sous pression. La fréquence de vibration de ce mode est montrée
6L’énergie de formation de cette maille est positive, comme toutes celles des mailles avec des plans
inter-icosaèdres de quatre atomes que j’ai testées. Toutefois, toutes les fréquences calculées des phonons
sont positives à pression ambiante. Les constantes élastiques n’ont pas été calculées avec ce type de plan.
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Fig. 4.18 (ronds rouges). On voit que la fréquence ne fait qu’augmenter avec la pression
et ne peut donc pas être responsable des modes de basse fréquence.
Ceci coïncide avec le fait que seule la configuration antipodale (B10Cp2)op ait été ob-
servée expérimentalement. Or pour ce type d’icosaèdres, les calculs ne donnent pas de
fréquence inférieure à 360 cm−1. Cela invalide l’hypothèse 5.
Conclusion sur les pics aux très basses fréquences.
Les deux pics observables aux très basses fréquences ne sont pas justifiables par de
simples vibrations atomiques ni du carbure de bore ni de défauts dans celui-ci comme
l’icosaèdre (B10Cp2)cot ou les plans B4.
La densité d’état de phonons acoustiques est située au même endroit que ces pics et
diminue aussi avec la pression. La légère remontée des fréquences avec la pression n’est
pas expliquée.
154 CHAPITRE 4. COMPARAISON DES PROPRIÉTÉS VIBRATIONNELLES










































Fig. 4.8 – Évolution en fonction de la pression des fréquences expérimentales (carrés
noirs) et théoriques (ronds rouges) du carbure de bore B4C. Le rayon des disques est
proportionnel à l’intensité Raman calculée et à la taille de la figure. Tous les modes de
vibration sont représentés et les intensité Raman peuvent être comparées entre elles. La
valeur absolue de l’intensité Raman a été multipliée par un facteur de 7×109 afin de rendre
le rayon des disques visibles sur la figure. Ce facteur est le même pour toutes les figures
représentant les intensités de la maille (B11Cp)C-B-C (Fig. 4.9, Fig. 4.10.A, Fig. 4.11,
Fig. 4.12.A et Fig. 4.15A et B) excepté Fig. 4.13 pour laquelle il vaut 14×109. Pour
les figures représentant (B12)C-C-C (Fig. 4.10B, Fig. 4.12B et Fig. 4.15C), il vaut 109.
Toutefois, seules les figures ayant les mêmes dimensions ont exactement le même rayon
de disque. Sur la droite de la figure sont reportés les numéros des sections dans lesquels
les différentes parties du spectre sont étudiées.
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Fig. 4.9 – Modes de hautes fréquences de B4C en fonction de la pression. Les carrés noirs
sont l’expérience de Manghnani et al. [7]. Le rayon des disques rouges est proportionnel
à l’intensité Raman calculée en DFPT-LDA. Panel A : données expérimentales montrant
les changements de pente. Le cadre grisé représente la fin des données. Panel B et C :
comparaison entre la théorie et l’expérience. Tous les modes calculés sont représentés.
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Fig. 4.10 – Modes de hautes fréquences et intensités Raman calculées par DFPT-LDA
en fonction de la pression pour les modes asis, sis et cs. Le rayon des disques rouges est
proportionnel à l’intensité Raman calculée. La zone d’anti-croisement trouvée dans le cal-
cul est marquées en pointillés. Les couleurs permettent de suivre le vecteur propre. Tirets
verts : les modes se projetant sur le mode Eg d’étirement antisymétrique inter-icosaèdres
(asis). Tirets bleus : les modes se projetant sur le mode A1g d’étirement symétrique
inter-icosaèdres (sis). Traits bleus : les modes se projetant sur le mode A1g d’étirement
symétrique de la chaîne (cs). Panel A : (B11Cp)C-B-C monoclinique. Panel B : (B12)C-C-C
rhomboédrique.
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Fig. 4.11 – Apparition de mode. Pannel A : Intensité Raman de (B11Cp)C-B-C en fonction
de la pression pour le mode de respiration de l’hexagone équatorial Ico21. Comparaison
de la théorie avec l’expérience. Les carrés noirs sont l’expérience de Manghnani et al. [7].
La taille des points rouges est proportionnelle à l’intensité Raman calculée.
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Fig. 4.12 – Apparition de mode. de (B11Cp)C-B-C en fonction de la pression pour le mode
de respiration de l’hexagone équatorial Ico21. Panel A : anti-croisement (en pointillé) des
modes Ico21 et Ico16 en symétrie monoclinique. Panel B : comportement sous pression
des modes Ico21 et Ico16 en symétrie rhomboédrique.
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Fig. 4.13 – Modes de moyenne fréquence de (B11Cp)C-B-C : fréquences et intensités de
tous les modes calculées en DFPT-LDA en fonction de la pression. Panel A : les modes
de forte intensité sont les modes Eg. Panel B : le mode de forte intensité est le mode
A1g. Les carrés et triangles noirs sont l’expérience de Manghnani et al. [7], les carrés sont
attribués aux modes Eg et les triangles aux modes A1g. Le rayon des disques rouges est
proportionnel à l’intensité Raman. Cependant, les intensités étant très faibles, les rayons
utilisés sur cette figure ont été multipliés par deux par rapport à ceux des autres figures
afin de pouvoir les visualiser.





















































Ico9 Ico17 Ico21 Ico24 Ch5 Ico5 Ico7 Ico11 Ico13 Ico20 Ico23 Ch3
ω A′′ 833 841 1074 1336 1250 558 517 853 995 927 1308 1358
ω A′ 562 524 885 1003 938 1285 1379
I A′′ 1,59 0,48 4,21 7,76 8,7 0,84 2,18 0,70 0,14 0,15 2,01 1,61
I A′ 0,91 0,42 0,58 0,13 0,32 0,45 0,80
Γ 35 35 35 20 14 4 4 20 10 30 15 10
Fig. 4.14 – (B11Cp)C-B-C à 50 GPa : Spectre Raman calculé en DFPT-LDA (traits
pleins) et selon l’expérience de Manghnani et al. [7] (traits pointillés) à 49,7 GPa. Les
fréquences calculées sont indiquées en abscisse par des barres verticales sous le spectre.
En traits tiretés les modes A1g et en traits pleins les Eg. L’élargissement gaussien a été
choisit à 6 cm−1 et les élargissements lorentziens Γ sont indiqués dans le tableau (cm−1)
avec les fréquences ω (cm−1) et les intensités I relativement à l’intensité du mode Ico5 à
0 GPa qui vaut 2.72×10−11 (unit. arbtr.).
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Fig. 4.15 – Modes harmoniques de basse fréquence de B4C en fonction de la pression.
Panel A : Comparaison de la théorie avec l’expérience. Les carrés noirs sont l’expérience
de Manghnani et al. [7]. La taille des points rouges est proportionnelle à l’intensité Ra-
man calculée. Panel B : anticroisements des modes Ico6 et Ico5 en symétrie monoclinique.
Panel C : comportement sous pression des modes Ico6 et Ico5 et Ico7 en symétrie rhom-
boédrique.
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Fig. 4.16 – Modes de plus basses fréquences. (B11Cp)C-B-C : Panel de gauche : den-
sité d’état de phonons aux basses fréquences calculées par DFPT-LDA à 0 GPa. Panel
de droite : évolution des singularités de Van Hove sous pression. Les carrés noirs sont































Fig. 4.17 – Densité d’état de phonons pour les phases avec lacunes dans les chaînes.
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Fig. 4.18 – Modes de plus basses fréquences. Positions des pics de fréquence <360 cm−1
en fonction de la pression dans les différentes hypothèses et dans l’expérience. Carrés
noirs : position des pics expérimentaux [7]. Losanges bleus : positions des fréquences
calculées en DFPT-LDA pour (B12)B4. Ronds rouges : positions des fréquences calculées
en DFPT-LDA pour (B10Cp2)cotC-C.
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4.5 Conclusions
J’ai montré dans le chapitre précédent que lorsque l’espace inter-icosaédrique contient
une chaîne de trois atomes, de deux atomes ou un arrangement CC, la maille élémentaire
et les positions atomiques des matériaux changent beaucoup. Dans ce chapitre, j’ai montré
que les propriétés vibrationnelles de ces carbures de bore stables diffèrent drastiquement
selon le type de chaîne.
On retiendra en particulier la disparition des modes de chaîne en absorption infra-
rouge et le radical changement de fréquence de l’étirement de la chaîne visible en diffusion
Raman. Ces différentes caractéristiques semblent donc prouver que la spectroscopie vi-
brationnelle est une méthode de choix afin de différencier facilement et à moindre coût
ces variations structurales des carbures de bore. De plus, de nos jours, la plupart des
laboratoires de synthèse sont équipés de ce type de matériel. On sélectionnera tout de
même préférentiellement la spectroscopie par diffusion Raman car elle est plus simple de
préparation et permet de voir l’apparition de nouvelles fréquences. Les disparitions en
infrarouge pouvant effectivement demeurer invisibles en cas d’un mélange de plusieurs
phases.
L’attribution des modes ainsi que leurs intensités ont pu être confirmées par l’étude
très précise de l’évolution du spectre Raman du B4C sous pression. La variation des pentes
et les apparitions de pics sont bien expliquées par le calcul en symétrie monoclinique Cs.
L’hypothèse la plus probable sur l’origine des deux massifs de basses fréquences semble
bien être une densité d’état de phonons.
Conclusion
Dans ce manuscrit, j’ai conçu des nouveaux carbures de bore dont les chaînes sont
diatomiques (C-C). L’idée a été de passer de la lacune isolée au nouveau matériau. Cela
augmente le polymorphisme possible des carbures de bore pour (B11Cp)C-C. Puis, le
modèle de Wade a suggéré la stabilité possible de (B10C2)C-C.
Par le calcul, j’ai pu démontrer leur stabilité en montrant que :
– Leur énergie de formation est négative (sect. 3.1.2).
– Les valeurs propres de la matrice des constantes élastiques sont positives (sect. 3.2.1).
– Les valeurs propres de la matrice dynamique sont positives (sect. 3.2.2).
Ces matériaux sont stables mais métastables par rapport au carbure de bore B4C. Par
le calcul, j’ai aussi pu démontrer leur renforcement par rapport au matériau actuel B4C
dont les chaînes sont triatomiques (C-B-C). Ce renforcement est double :
– D’un point de vue des constantes élastiques, les matériaux à chaînes C-C sont plus
incompressibles que B4C. Leurs modules de Young et de cisaillement sont plus élevés
(sect. 3.2.1).
– D’un point de vue des lacunes, les matériaux à chaînes C-C sont moins sujets à la
formation de lacunes (sect. 3.3.1). Les lacunes dans les chaînes ne subissent pas la
réduction discontinue de volume sous pression (sect. 3.3.2), qui est la cause de perte
de tenue mécanique du carbure bore B4C (sect. 1.2.3).
D’autres types de matériaux ont été étudiés. Il s’agit des matériaux concurrents dont
les liaisons entre les deux atomes de carbone des chaînes C-C ne sont pas formées. Les
atomes de carbone forment des arrangements CC. Ces matériaux sont des concurrents
car ils sont aussi stables que les matériaux à chaînes C-C. Cependant, ils ne renforcent
pas le carbure de bore B4C car ils sont plus compressibles que ce dernier et subissent une
transition de phase sous pression.
Les propriétés de cette transition de phase ont été étudiées afin d’éviter d’obtenir
ce type d’arrangement lors d’une synthèse. Une pression de 6 GPa a été retenue pour
(B11Cp)C-C pour favoriser la formation de chaînes C-C lors d’une synthèse (sect. 3.4.3).
Tous ces matériaux ont été décrits avec précision et les moyens de caractérisation
ont été étudiés, comme la diffraction des rayons X ou les propriétés vibrationnelles. Afin
de différencier les matériaux à chaînes C-C du carbure de bore B4C, on retiendra en
particulier :
– La diffraction des rayons X, car les paramètres de maille varient de 5 à 10% entre
les chaînes C-B-C, et C-C (sect. 3.5.2).
– L’absorption infrarouge, pour laquelle les pics dus à certaines vibrations de la chaîne
ne sont plus présents (sect. 4.1).
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– La diffusion Raman, pour laquelle de nombreux pics caractéristiques subissent de
gros décalages en fréquence (sect. 4.2).
Afin de comprendre les propriétés vibrationnelles et notamment les intensités calculées
en Raman, tous les modes calculés de (B11Cp)C-C ont été identifiés et nommés par projec-
tion sur une maille de référence rhomboédrique. Les attributions ont été confirmées pour
le carbure de bore B4C grâce à l’étude sous pression. En effet, les fréquences et intensités
calculées s’ajustent parfaitement à l’expérience Réf. [7], permettant de justifier la plupart
des apparitions, disparitions et pentes des pics observés (sect. 4.4). Cela permet de valider
la spectroscopie Raman comme une technique très précise d’identification des nouveaux
matériaux.
Un brevet a été déposé dans lequel une méthode de synthèse a été proposée (an-
nexe. C) pour (B11Cp)C-C. En effet, la stœchiométrie 21,4% a déjà été atteinte dans
certains diagrammes de phases par magnésiothermie mais a probablement créé de nom-
breux arrangements CC. Ce type de lacune est très présent dans le carbure de bore.
L’idée du brevet est de cumuler la magnésiothermie avec la pression de 6 GPa. En raison
de la métastabilité des liaisons C-C, une température maximale de synthèse est suggérée
à 1650˚C, et minimale de 1200˚C. Différentes phases issues de la catalyse peuvent aussi
être créées lors de la synthèse. Elles ont été énumérées et caractérisées (annexe. C.2).
Perspectives expérimentales
Durant mes années de doctorat, j’ai pu réaliser quatre tentatives de synthèse du nou-
veau matériau qui n’ont pas abouti à la formation de carbure de bore. Il convient donc
de reprendre ce travail. Lors des essais de synthèse, il a été trouvé que la réactivité du
carbone et du bore dépend de l’état cristallin du bore (β, α, ou β-recristallisé). Cette
piste doit être explorée afin de comprendre le rôle de la pression dans ce changement de
réactivité.
D’autres idées de synthèse peuvent être explorées. A pression ambiante et sous am-
poules scellées par exemple, la magnésiothermie génère le composé Mg(B12)C-C. Sa dureté
est de 31,4 GPa et son module de Young de 494 GPa[29]. On ne perd donc pas la dureté
et l’incompressibilité du matériau à chaînes C-C si il est dopé avec du magnésium. Cepen-
dant, ce matériau n’est pas renforcé d’un point de vue de la formation de lacunes à cause
de l’atome de magnésium. Cette piste peut tout de même être aussi explorée comme un
autre moyen de synthèse.
La phase γ-B28 [159] est une phase de bore pure, synthétisée sous pression supérieure
à 30 GPa. Sa structure est aussi composée d’icosaèdres (B12) reliés entre eux directement
et par des chaînes B-B. On peut donc se demander si on obtiendrait pas (B10Cp2)difC-C en
faisant une synthèse à 50 GPa. En effet, au-delà de cette pression, l’enthalpie de formation
de (B10Cp2)difC-C est inférieure à celle de B4C (Fig. 3.19). Cela signifie que, lors d’une syn-
thèse dont le rapport atomique initial vaut NB/NC= 2,5 (sur stœchiométrie en carbone),
il est énergétiquement plus favorable d’obtenir 12×(B10Cp2)difC-C que 10×(B11Cp)C-B-
C+18×C. Cela serait un moyen de synthèse ne nécessitant pas de catalyseur et permettant
d’atteindre la stochiométrie 28,6%.
Toutefois, la stœchiométrie de cette phase (28,6% d’atomes de carbone) sort du do-
maine connu pour les phases avec icosaèdres. Au-delà de cette limite, d’autres types de
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structures comme le type graphite et diamant sont aussi à prendre en compte et je ne les ai
pas étudiés. Il est donc possible que d’autres phases soient plus stables que (B10Cp2)difC-C
même sous pression supérieure à 50 GPa.
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Annexe A
Méthodes de calcul
A.1 Moyenne des constantes élastiques
Le tenseur des constantes élastiques possède 81 composantes réduites à 21 par symétrie
et généralement présentées selon les notations de Voigt dans une matrice 6×6 appelée ma-
trice des constantes élastiques (notée Cij où i,j=1..6). Ses composantes sont généralement
appelées les constantes élastiques.
La symétrie du tenseur des constantes élastiques d’un matériau dépend uniquement
de la symétrie du système cristallin de ce matériau (cubique, hexagonal, rhomboédrique,
tétragonal, orthorhombique, monoclinique ou triclinique) qui peut impliquer une aniso-
tropie, c’est à dire des constantes élastiques différentes selon les directions de déformation.
Dans un matériau pour l’ingénierie, chaque grain de matière est souvent un cristal aniso-
trope microscopique, mais l’assemblage macroscopique et d’orientation aléatoire des grains
entre eux pour faire de grands volumes va générer un matériau isotrope en moyenne. Voigt
et Reuss proposent deux manières d’aborder le passage à la moyenne macroscopique. Les
mesures expérimentales fournissent des résultats encadrés par ces deux méthodes. [280]
On peut alors s’intéresser au module de compression isostatique B (module du Bulk), au
module d’élasticité longitudinale (module de Young E), au module de cisaillement (mo-
dule de Coulomb G) ou au coefficient de Poisson ν afin de comparer différents matériaux.
Les valeurs du module de compression et de cisaillement selon le modèle de Reuss et selon
le modèle de Voigt sont déduites des formules :
Selon Voigt [281] :
9BV = (C11 + C22 + C33) + 2 (C12 + C23 + C31) (A.1)
15GV = (C11 + C22 + C33)− (C12 + C23 + C31) + 3 (C44 + C55 + C66) (A.2)
Selon Reuss [282] :
1/BR = (S11 + S22 + S33) + 2 (S12 + S23 + S31) (A.3)
15/GR = (S11 + S22 + S33)− 4 (S12 + S23 + S31) + 3 (S44 + S55 + S66) (A.4)
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Ceci permet de définir le coefficient d’anisotropie élastique AE qui renseigne sur l’écart
entre les propriétés du matériau en moyenne isotrope et du matériau anisotrope (mono
cristal) :
AE = 100× GR −GV
GR +GV
(A.6)
Il est aussi commun de fournir la valeur moyenne des résultats obtenus selon Voigt et
selon Reuss. Pour le module de Young par exemple, la valeur moyenne EH vaut EH =
EV +EXG
2 et est nommée moyenne de Hill [280]
A.2 Sites de Wyckoff du carbure de bore
A.2.1 Maille rhomboédrique
Pour la maille rhomboédrique de groupe d’espace R3m, il y a quatre sites de Wyckoff
différents. Ils sont donnés Tab. A.1. Ces sites permettent de déduire la position des quinze
atomes du carbure de bore en appliquant les opérations de symétrie de leur groupe ponc-
tuel. Dans ce tableau, le centre de l’icosaèdre, vide, est positionné à l’origine {0,0,0}. Les
Nom Fig. Mult. L. Sym. Coordonnées cristallines





Extrémité de chaîne 2 2 c 3m x, x, x x, x, x
Site équatorial 3 6 h .m x, x, z x, z, x z, x, x x, x, z x, z, x z, x, x
Site polaire 4 6 h .m x, x, z x, z, x z, x, x x, x, z x, z, x z, x, x
Hexagonal : 1 3 b 3m 0, 0, 12
2 6 c 3m 0, 0, z 0, 0, z
3,4 18 h .m x, x, z x, 2x, z 2x, x, z x, x, z 2x, x, z x, 2x, z
Tab. A.1 – Noms donnés aux sites de Wyckoff du carbure de bore rhomboédrique, leur
indice sur la figure 2.1 (Fig.), leur lettre de Wyckoff (L.) leur multiplicité (Mult.), leur
symétrie (Sym.) et leurs coordonnées d’après les tables internationales de cristallogra-
phie [283]. Leurs équivalents en symétrie hexagonale sont également indiqués.
coordonnées atomiques (valeurs x et z des sites de Wyckoff) des matériaux énoncés dans
cette thèse sont donnés en annexe sect. B.1. Dans le groupe d’espace R3m, il y a douze
opérations de symétrie qui laissent le cristal inchangé :
– 1 : L’identité.
– 2 : L’inversion, les deux centres possibles d’inversion sont le centre de la chaîne et
le centre de l’icosaèdre.
– 3,4,5,6 : Les quatre rotations d’angle pi3 et
2pi
3 et rotations-inversion de mêmes angles
dont les axes sont l’axe trigonal [111] et son inverse [111].
– 7 ;8 ;9 : Les trois réflexions par rapport aux trois plans miroir qui passent par la
chaîne : plan (110), plan (101) et plan (011).
– 10,11,12 : Les trois rotations d’angle 180° et d’axe l’un des trois axes de symétrie :
axe [110], axe [101] et axe [011].
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Pour passer de la maille rhomboédrique à la maille hexagonale, on utilise les relations
Equ. A.7 :











−→ch = −→ar +−→br +−→cr −→cr = 13
(
















site 2c : (xr, xr, xr) −→ site 6c :(0, 0, zh) avec zh = xr





Pour la maille monoclinique base-centrée (Fig. A.1), les normes des vecteurs de Bravais−→a et −→c sont égales ainsi que les angles α et γ. La maille de 15 atomes est donc définie par
quatre paramètres notés ambc, bmbc, αmbc et βmbc. Les paramètres des mailles des matériaux
monocliniques base-centrée présentés dans cette thèse sont donnés en annexe Tab. B.1.
Il y a 11 sites de Wyckoff différents qui sont donnés Tab. A.2. Les positions des atomes
équivalents se déduisent de ces sites par les opérations de symétrie. Les valeurs des co-
ordonnées atomiques (valeurs x, y et z des sites de Wyckoff) pour les matériaux mono-
cliniques présentés dans cette thèse sont données en annexe sect. B.1. Dans le groupe
d’espace Cm, il n’y a que deux opérations de symétrie qui laissent le cristal inchangé :
– 1 : L’identité.
– 2 : La réflexion par rapport au plan miroir (101) qui passe par la chaîne et par
l’atome de carbone en site polaire.
La maille est parfois représentée par une maille équivalente mais monoclinique. Pour
la maille monoclinique, les normes des vecteurs de Bravais −→a , −→b et −→c sont différentes et
les angles valent α = β = 90°. La maille est donc définie par quatre paramètres notés am,
bm,cm et γm. Le volume de la maille est alors deux fois plus grand. Les sites de Wyckoff
sont les mêmes mais leurs multiplicités sont deux fois plus grandes (il y 30 atomes par
maille et non 15). On peut facilement passer de la maille monoclinique base-centrée à la
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(a) Maille élémentaire du carbure de bore monocli-
nique
(b) Un icosaèdre et une chaîne
Fig. A.1 – Maille élémentaire du carbure de bore monoclinique base-centrée. Boule bleue
(1) : atome bore de centre de chaîne. Boule noire (2,3,6) : atome carbone à une extrémité
de chaîne ou en site polaire de l’icosaèdre. Boule blanche (7,10,11) : atome de bore en site
polaire. Boule grise (4,5,8,9) : atome de bore en site équatorial.
Nom commun Fig. Mult. L. Sym. Coordonnées cristallines
Centre de chaîne 1 1 a m x, y, x
Extrémité de chaîne 1 2 1 a m x, y, x
Extrémité de chaîne 2 3 1 a m x, y, x
Site polaire 1 6 1 a m x, y, x
Site polaire 2 7 1 a m x, y, x
Site polaire 3 10 2 b 1 x, y, z z, y, x
Site polaire 4 11 2 b 1 x, y, z z, y, x
Site équatorial 1 4 1 a m x, y, x
Site équatorial 2 5 1 a m x, y, x
Site équatorial 3 8 2 b 1 x, y, z z, y, x
Site équatorial 4 9 2 b 1 x, y, z z, y, x
Monoclinique 1,2,3,4,5,6,7 2 a m x, 0, z
8,9,10,11 4 b 1 x, y, x x, y, z
Tab. A.2 – Sites de Wyckoff du carbure de bore monoclinique base-centrée. Lettre de
Wyckoff (L.), multiplicité (Mult.), symétrie (Sym.) et coordonnées cristallines d’après les
tables internationales de cristallographie [283]. Les sites équivalents en symétrie monocli-
nique sont également donnés.
maille monoclinique par les relations vectorielles Equ. A.8 :
−→a m =12(
−→c mbc −−→a mbc) −→a mbc = 12(










−→c mbc +−→a mbc) −→c mbc = 12(
−→a m −−→c m)
(A.8)
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La maille monoclinique base-centrée est la maille élémentaire, la maille monoclinique est
la maille conventionnelle.
A.3 Critères de sélection des phonons en centre de
zone
Pour qu’une fréquence ωi apparaisse active en absorption infrarouge, il faut que la
vibration de son mode propre |ψi > induise un changement du moment dipolaire −→µ du
cristal. La règle de sélection s’écrit donc :
ωi est active en infrarouge ⇔ ∃j ∈ {x, y, z} ∂µj
∂ui
6= 0 (A.9)
où ui est la composante du déplacement des atomes par rapport à leurs positions d’équi-
libre induite par |ψi >. Cette variation du moment dipolaire est proportionnelle à l’inten-
sité du pic qui pourra être observé en spectroscopie.
La technique d’absorption infrarouge se pratique très facilement de nos jours. Elle
nécessite tout de même d’être préparée en milieu sec ou non absorbant.
Pour qu’une fréquence ωi apparaisse active en diffusion Raman, il faut que la vibration
de son mode propre |ψi > induise un changement du tenseur de polarisabilité χ du cristal.
La règle de sélection s’écrit donc :
ωi est active en Raman ⇔ ∃(j, k) ∈ {x, y, z}2 ∂χjk
∂ui
6= 0 (A.10)
où ui est la composante du déplacement des atomes par rapport à leurs positions d’équi-
libre dans le vecteur propre |ψi >, et j, k sont les indices sur les axes cartésiens. Cette
variation de la polarisabilité est proportionnelle à l’intensité du pic qui pourra être obser-
vée en spectroscopie. La méthode de calcul des intensités Raman est donnée en annexe
sect. A.12.1.
A.4 Conditions de stabilité
La méthode exposée dans cette section est utilisée dans le chapitre 3.
A.4.1 Assurer un minimum énergétique
L’étude de la stabilité est nécessaire pour savoir si un matériau peut exister ou non.
On peut la déduire de deux façons. Soit on crée cette phase et on voit qu’elle existe, soit
par le calcul, en vérifiant qu’elle se situe dans un minimum énergétique par rapport aux
paramètres décrivant le matériau (degrés de liberté), c’est à dire les positions atomiques
et les paramètres de maille. Dans le chapitre 3, je démontre par le calcul la stabilité
des phases avec deux atomes de carbone dans l’espace inter-icosaédrique : chaînes C-C et
arrangements CC.
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Fig. A.2 – Définition des conditions de stabilité par minimum énergétique. Les composés
A, B, C sont instables et les composés D, E, F et G sont stables. G est le minium global,
E et F sont métastables par rapport à G.
Pour être dans un minimum énergétique, la première condition est que les dérivées
premières de l’énergie par rapport aux degrés de liberté soient nulles. Cela correspond à
avoir une structure dont les paramètres de maille et les positions atomiques ont été relaxés
afin de garantir des forces inter-atomiques nulles et une pression hydrostatique nulle. Si
ces deux conditions ne sont pas réalisées, on se retrouve dans le cas A de la Fig. A.2.
Cette condition garantit donc que l’on est dans un extremum.
Pour être certain que cet extremum soit un minimum, les dérivées secondes de l’énergie
par rapport à deux degrés de liberté doivent être positives. Cela correspond à avoir des
valeurs propres positives pour la matrice des constantes élastiques Cij et pour la matrice
dynamique Dij dont les constituants sont respectivement la dérivée seconde de l’énergie
par rapport à deux paramètres de maille et par rapport à deux coordonnées atomiques.
Si cette condition n’est pas réalisée, on se trouve dans les cas B ou C de la Fig. A.2
A.4.2 Assurer un minimum global
Afin d’assurer la stabilité, il faut être certain que ce minimum soit un minimum global
et non un minimum local. Sur la Fig. A.2, les composés E, F et G sont tous stables,
mais G est la structure la plus favorable énergétiquement. On dit alors que F est stable
par rapport à E mais métastable par rapport à G. Cependant, même si une phase est
la plus basse en énergie à une stœchiométrie donnée, elle ne sera pas forcément la plus
stable. Pour savoir quelle est la phase la plus stable, il faut comparer les énergies de
formation à stœchiométries égales. Par exemple, pour savoir laquelle des phases (B11Cp)C-
B-C et (B11Cp)C-C, est la plus stable, il faut comparer E((B11Cp)C-B-C) et E((B11Cp)C-
C)+E(B).
Pour rendre cette démarche plus simple, on peut regarder le diagramme « convexe
hull » [203] : les phases privilégiées seront celles sur l’enveloppe convexe des basses énergies
comme présenté Fig. 3.4. Pourtant, de nombreuses phases métastables peuvent exister si
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on arrive à les atteindre. Elles sont en effet bloquées dans un puits de potentiel par des
barrières énergétiques que l’on ne peut passer qu’en variant les paramètres intensifs1. Le
diamant est par exemple métastable par rapport au graphite, pourtant il existe dans les
conditions standards (1 bar, 300 K). Si on le chauffe suffisamment par contre il redevient
du graphite. Lors d’une synthèse d’un matériau à partir de ses éléments, il est nécessaire
que ce matériau soit inférieur en énergie par rapport à ses constituants. En effet, s’il est
métastable par rapport à ses constituants, ils ne réagiront pas entre eux pour donner le
matériau.
Application
En pratique, la première étape est la relaxation des paramètres de maille et coordon-
nées atomiques. La seconde étape réalisée est donc la comparaison de l’énergie totale du
matériau avec celle de ses constituants, car elle ne nécessite qu’un calcul de l’énergie to-
tale. On évite ainsi de lourds calculs calculs sur des phases instables par rapport à leurs
éléments.
Si cette étape est validée, alors on vérifie que les valeurs propres de la matrice dyna-
mique et de la matrice des constantes élastiques sont positives.
A.5 Calcul des constantes élastiques
La méthode exposée dans cette section est utilisée dans les sections 2.2.1 (Propriétés
élastiques) et 3.2.1 (Stabilité mécanique). Elle suit l’article de Golesorkhtabar et al. [14].
A.5.1 But et définitions
Une phase est stable mécaniquement, si, sous n’importe quelle sollicitation mécanique
de faible amplitude, la structure tend à revenir vers son état initial. Cela signifie que pour
toute déformation imposée au cristal, l’énergie totale augmente, et que l’on est donc bien
dans un minimum énergétique par rapport aux paramètres de maille [26].
Nommons  le tenseur des déformations imposées à un cristal.  transforme un vecteur
de Bravais x en x → (1 + ) · x où · est le produit tensoriel. On définit alors le tenseur







où V est le volume du cristal.
Dans la théorie Lagrangienne, la déformation Lagrangienne η et la contrainte τ sont
définis par :
η = + 12
2 et τ = det(1 + )(1 + )−1 · σ · (1 + )−1 (A.12)
1 Cela signifie faire varier la pression, la température, ou ajouter d’autres éléments.
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Notons que dans l’hypothèse des petites déformations, on peut confondre les descriptions
Terrienne et Lagrangienne2 et y appliquer la loi de Hooke. En développant alors l’énergie















Le tenseur des déformations est d’ordre deux et de dimension trois. Comme il est symé-
trique, ses neuf composantes peuvent se réduire à six. On peut donc utiliser les notations
simplificatrices de Voigt écrivant les tenseurs symétriques d’ordre deux sous forme vecto-
rielle {11, 22, 33, 23,13, 12}={1,2,3,4,5,6} [26] :






























Dans cette thèse, tous les termes d’ordre supérieur à deux ont été négligés. Cela correspond
à la limite des calculs proposés. De plus, par équilibre de la structure à pression nulle, on





+ V02 τ · η avec τi =
6∑
j




où Cij et Sij sont respectivement le tenseur des constantes élastiques et le tenseur de
souplesse (d’ordre quatre) du matériau exprimés dans les notations de Voigt. Cij est plus
communément appelé le tenseur des constantes élastiques. Les deux dernières relations
sont généralement nommées lois de Hooke. Ils ont donc chacun 34=81 composantes pou-
vant se réduire à seulement 36 composantes différentes grâce à la symétrie des tenseurs
des déformations et des contraintes. De plus, par égalité des dérivées croisées (théorème de
Swartzt), on peut encore réduire ce tenseur à seulement 21 composantes. Ces 21 compo-
santes Cij sont appelées SOEC (Second Order Elastic Constants), les Cijk sont les TOEC
(Third Order Elastic Constants). Ce nombre peut encore être réduit grâce aux symétries
cristallines si le tenseur est exprimé dans le repère cartésien judicieusement choisi [284]
(repère donné section A.11.2). Pour une maille élémentaire monoclinique base centrée, il
y a treize composantes Cij différentes, et six pour un réseau rhomboédrique. Les tenseurs
des constantes élastiques monoclinique M et rhomboédrique R dans la notation matricielle
2 Rappel : en représentation Lagrangienne, les fonctions X décrivant les grandeurs dépendent de la
particule considérée M0(x0, y0, z0) et du tempst : X = X(M0, t) alors qu’en représentation Eulériennce,
les fonctions X dépendent du point géométrique M(x, y, z) et du temps t : X = X(M, t)
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de Voigt, auront la forme [26] :
M =

C11 C12 C13 0 0 C16
C22 C23 0 0 C26







C11 C12 C13 C14 0 0
C11 C13 −C14 0 0







Pour savoir si le matériau est mécaniquement stable, il faut calculer les composantes du
tenseur des constantes élastiques Cij car elles représentent la dérivée seconde de l’énergie
par rapport à une sollicitation mécanique. Si toutes les valeurs propres de la matrice des
constantes élastiques Cij sont positives, alors la structure est mécaniquement stable [26].
A.5.2 Méthode d’utilisation du programme ElaStic1.0
Pour trouver les valeurs des Cij, il faut trouver treize (resp. six dans le cas rhombo-
édrique) coefficients de second ordre différents. Il faut donc trouver treize déformations
(resp. six) linéairement indépendantes à appliquer au cristal. Pour chacune d’elle, il faut
ensuite calculer la dérivée seconde de l’énergie totale par rapport à la déformation imposée
à la maille, et les relier aux Cij. Dans la table Tab. A.3 sont fournies les déformations
linéairement indépendantes pour les réseaux monocliniques (classe m) et rhomboédriques
(classe 3m). Le programme ElaStic1.0 [14] génère les structures déformées correspon-
Monoclinique Rhomboédrique
η1 η2 η3 η4 η5 η6 η7 η8 η9 η10 η11 η12 η13 η1 η2 η3 η4 η5 η6
η1 η 0 0 0 0 0 η 0 -η η/2 η η 0 η η 0 0 η η
η2 η η 0 0 0 0 0 0 η/2 -η -η -η η η 0 0 0 η 0
η3 η 0 η 0 0 0 0 0 η/2 η/2 0 0 -η η 0 η 0 0 0
η4 0 0 0 2η 0 0 0 2η 0 0 0 0 0 0 0 0 2η 0 2η
η5 0 0 0 0 2η 0 0 2η 0 0 0 0 0 0 0 0 0 0 0
η6 0 0 0 0 0 2η 2η 0 0 0 0 2η 2η 0 0 0 0 0 0
Tab. A.3 – Tenseurs des déformations ηi linéairement indépendants utilisés pour le calcul
des constantes élastiques. Les ηi sont exprimés sous forme vectorielle dans la notation de
Voigt ηi = (η1, η2, η3, η4, η5, η6)
Gauche : Cas monoclinique classe m, treize déformations. Droite : Cas rhomboédrique
classe 3m, six déformations. [14].
dantes, c’est à dire en ayant modifié les vecteurs de Bravais selon la déformation.
Pour chacune des treize déformations (resp. six), il faut créer des structures défor-
mées avec le même tenseur des déformations ηi, mais avec des amplitudes différentes.
Dans cette thèse, pour chaque déformation, j’ai créé onze structures dont les amplitudes
de déformation varient entre -3% et +3%. L’amplitude de déformation ne doit pas être
trop grande afin de ne pas sortir du domaine où la courbe d’énergie en fonction de la
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déformation est correctement ajustable par une parabole, ni trop petite afin d’éviter les
trop faibles variations d’énergie en dessous de la précision des calculs [14]. Dans l’expé-
rience, l’amplitude des déformations pour laquelle un potentiel (de type Lennard-Jones
par exemple) est approximable par une parabole est beaucoup plus faible que dans le
calcul. On note que l’amplitude des déformations imposées (3%) dépasse l’amplitude ex-
périmentale. L’expérimentateur aura l’habitude d’être dans le domaine plastique à ces
déformations, ou au-delà de la rupture lors d’une traction si son matériau est fragile. Le
carbure de bore sous compression isostatique atteint cette déformation sous 30 GPa.
L’énergie totale de chacune de ces onze structures est alors calculée (DFT-GGA) en
permettant une relaxation des positions atomique grâce au programme QUANTUM ES-
PRESSO. Il est impératif d’effectuer une relaxation des positions atomiques sur chacune
des structures avant le calcul de l’énergie totale. Si cette opération n’est pas faite, les
forces inter-atomiques seront non nulles et on ne prendra pas en compte le tenseur des
contraintes internes [272]. Les treize courbes (resp. six) d’énergie totale en fonction de
la déformation obtenues doivent avoir l’allure d’une courbe polynomiale à onze points
proche d’une parabole3. On obtient une courbe de type Fig. A.3(a).
-0,03 -0,02 -0,01 0 0,01 0,02 0,03
















Les 11 points calculés
(a) Variation de l’énergie en fonction
de l’amplitude de déformation. Les onze
points noirs correspondent aux calculs en
DFT-GGA. La courbe est l’interpolation
par la « cubic spline ».
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(b) Variation des termes d’ordre 2 (A2)
des polynômes approximateurs d’ordre n
en fonction de l’amplitude maximale de
déformation imposée.
Fig. A.3 – Résultats typiques obtenus pour chaque déformation. Exemple avec la défor-
mation η1 de la table Tab. A.3 dans le matériau (B11Cp)C-C.
La dérivée seconde δ2E
δηiδηj
de cette « pseudo » parabole peut être obtenue par exemple
en l’approximant par un polynôme P(x)=∑Aixi d’ordre n=2, 4 ou 6. Le terme A2 peut
varier un peu selon l’amplitude maximale de déformation imposée car la courbe n’est
pas une parabole idéale. L’utilité des polynômes d’ordre supérieur à deux est de limiter
la variation de ce paramètre. Pour savoir quelle valeur de A2 choisir, on peut afficher
le terme A2 en fonction de l’amplitude maximale de distorsion Fig. A.3(b), et on doit
pouvoir trouver une région "plateau" pour laquelle le terme A2 est constant sur toute une
3Cela signifie que pour de petites déformations, les termes dont l’ordre est supérieur à deux sont bien
négligeables et que l’approximation est bonne.
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gamme d’amplitude. Si cette opération ne marche pas pour n=2, alors on peut chercher
une région plateau pour n=4 ou 6. La valeur du terme A2 au niveau du plateau est celle
retenue.
A.5.3 Accélération des calculs
Parfois la région plateau n’est pas bien définie ou inexistante. Dans ce cas, on peut
calculer les termes A2 dans une autre direction de déformation, ou faire une combinaison
linéaire des déformations déjà réalisées. mais dans ces deux cas il faut générer de nouvelles
structures et calculer leur énergie totale. On peut aussi utiliser plus de onze points dans
le but de mieux décrire le plateau. Pour cela, au lieu de refaire des calculs sur des points
intermédiaires additionnels, j’ai fait une interpolation des points existants avec une courbe
"cubic spline"4 Cette dernière technique peut fournir de nombreux points sans calcul
supplémentaire et donne d’excellents résultats. Pour le confirmer, j’ai calculé des énergies
à d’autres amplitudes de déformations. Leurs valeurs s’avèrent être les mêmes que celles
des énergies fournies par l’interpolation à moins de 10−4 Ry. Notons que le fait que les
résultats fournis par la "cubic spline" soient excellents est dû au profil très simple de la
courbe quasi-parabolique et au grand nombre de points initiaux pour la décrire (onze
points).
A.5.4 Calcul des constantes élastiques
Une fois les treize termes (resp. six) d’ordre deux trouvés, notés Ai2 (i=1 à 13), on
obtient les coefficients du tenseur des constantes élastiques par les relations Equ. A.18 et
Equ. A.19 facilement déductibles de Equ. A.16 et de Tab. A.3 :






C12 = A52 − 2 ∗ A22
C13 =
A12 − A52 + A32
2
C14 =
−A22 − A42 + A62
2
(A.18)
4 La « cubic spline » est une fonction définie par morceau. Elle permet de créer une courbe C∞
avec peu de points (N points) au moyen de polynômes de degrés 3, P (x) = a3x3 + a2x2 + a1x + a0. Le
domaine de définition est discrétisé en n morceaux (n > N) chacun décrit par un polynôme différent.
Les quatre coefficients ai de chaque polynôme sont déterminés en imposant la continuité de la fonction
définie par morceaux et de sa dérivée aux extrémités de chaque morceau et que la courbe passe par les N
points.
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Pour la symétrie monoclinique :
C11 = −2
(












A12 + 4A102 + 4A92
)





























































A82 − A42 − A52
)
(A.19)
Le programme ElaStic1.0 [14] permet de faire le lien entre les termes d’ordre 2 "Ai2" aux
coefficients Cij du tenseur des constantes élastiques.
A.5.5 Marges d’erreurs
La lecture de la valeur du terme A2 dans la région plateau n’est pas forcément exacte.
A cause des formules Equ. A.18 et Equ. A.19, les erreurs de lecture peuvent s’ajouter ou
s’annuler dans l’expression des constantes élastiques.
Dans le tableau Tab. A.4 sont référencés les pourcentages d’erreurs sur chaque constante.
Les marges d’erreurs en LDA sont similaires à celles obtenues en GGA qui sont donc les
seules présentées dans ce tableau. De même, tous les matériaux avec des icosaèdres (B10C2)
ont des marges d’erreurs similaires. Pour cette raison, seul le matériau (B10Cp2)cotC-C est
présenté dans le tableau.
Ces erreurs ont été calculées relativement aux valeurs fournies Tab. B.9 en prenant
pour chaque terme A2 la plus mauvaise lecture possible. Les erreurs nulles signifient
que les constantes élastiques ont été calculées avec uniquement des termes A2 dont la
région plateau est très bien définie. Les erreurs trèes élevées qui peuvent être trouvées
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Tab. A.4 – Pourcentage d’erreur sur les constantes élastiques dû à une mauvaise lecture
du terme d’ordre deux.
Matériau C11 C33 C12 C12 C44 C14 B G E ν
(B12)C-C-C 0 0 0 1 0 7 1 0 0 1
(B12)C-C 2 0 5 2 6 19 0 4 3 7
(B12)CC 2 3 2 22 10 280 0 1 1 2
C11 C22 C33 C44 C55 C66 C12 C13 C23 C16 C26 C36 C45 B G E ν
(B11Cp)C-B-C 0 0 0 0 0 0 1 0 1 4 1 4 0 0 0 0 0
(B11Cp)C-C 16 2 1 0 15 0 196 48 72 160 667 1055 8 0 6 5 11
(B11Cp)CC 4 1 0 0 1 2 2 5 10 24 3 8 7 0 2 1 3
(B10Cp2)cotC-C 0 1 0 1 0 0 0 1 0 0 1 0 0 0 0 0 0
sur certaines constantes élastiques hors diagonales sont dues à la faible valeur de ces
constantes. Ainsi une erreur de lecture d’une dizaine de GPa sur quelques termes A2
peut entraîner une modification relative de plus de 1055% sur la constante élastique C45
de (B11Cp)C-C. Ces termes Cij mal calculés ne doivent donc pas être utilisés comme
moyen de comparaison. Lorsqu’une direction de déformation donne un terme A2 pour
lequel il est difficile de trouver une région plateau, cela signifie que l’approximation au
deuxième ordre de Equ. A.13 n’est pas bonne et que plus de termes auraient dû être pris
en compte. D’une manière générale, de nombreuses erreurs "s’annulent", et les erreurs sur
les constantes élastiques isotropes (B, G, E et ν) ne dépassent pas les 11%.
Lorsque la marge d’erreur due à la lecture du terme A2 est nulle, seule la précision
du calcul est une source d’erreur. La précision du calcul dépend alors essentiellement
de la taille de la base d’ondes planes (limitée par l’énergie de coupure Ecut=80 Ry.) et
du maillage de la zone de Brillouin (123 points k). Ceux-ci permettent une précision de
10−5 Ry sur l’énergie. Les déformations de -3 à +3% imposées à la maille (onze structures
par direction) génèrent des modifications de l’énergie allant de 10−4 à 10−2 Ry. L’erreur
maximale sur le terme A2 (due à la précision du calcul limitée à 10−5 Ry) est de 0.5%.
Ainsi la précision des constantes élastiques isotropes est de 5% (car leur calcul utilise neuf
de ces termes A2)
A.6 Calcul des distances moyennes
La méthode exposée dans cette section est utilisée dans les sections sect. 2.1.4 et
sect. 3.1.3.
A.6.1 Création de la maille en moyenne rhomboédrique
Pour obtenir les paramètres de maille de la maille en moyenne rhomboédrique (ar
et αr), les paramètres de la maille monoclinique base-centrée ont été moyennés par les
relations :
ar =
ambc + bmbc + cmbc
3 et αr =
αmbc + βmbc + γmbc
3 (A.20)
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Pour obtenir les posistions atomiques de la maille en moyenne rhomboédrique (sites 1b, 2c,
6h et 6h), les positions atomiques ayant le même nom dans le Tab. A.2 ont été moyennées
par les relations :
centre de chaîne 1b :
x = y = z = 12
extrémité de chaîne 2c :




Site polaire 6h :
x = z = 112
( 7∑
i=6













Site équatorial 6h :
x = z = 112
( 5∑
i=4














où i est l’indice sur l’atome comme indiqué Fig. A.1 et x,y et z les coordonnées cristallines.
Dans les deux formules donnant les sites 6h, il faut prendre en compte la permutation
circulaire et le changement de signe indiqué Tab. A.1.
Les mêmes formules sont appliquées pour moyenner les mailles tricliniques avec pour
seul changement les indices dans les sommes. Ces indices doivent correspondre au même
type d’atome (équatorial, polaire, extrémité et centre de chaîne).
A.6.2 Distances moyennes
Lorsque l’icosaèdre est légèrement distordu comme (B11Cp) ou (B10Cp2) au lieu de
(B12), les arêtes ne sont plus exactement identiques pour un même type de distance. Par
exemple, les six liaisons équatoriales b3 (b31, b32, b33, b34, b35 et b36 représentées Fig. 1.6)
sont les mêmes si l’icosaèdre est (B12) mais varient un peu si l’icosaèdre est (B11Cp) ou
(B10Cp2). Les distances fournies sont alors la moyenne de celles calculées pour un même







Les paramètres de maille (normes et angles des vecteurs de Bravais) des mailles distordues
sont moyennés de la même manière. Le volume Vico de l’icosaèdre est calculé à partir du
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Comme le centre de l’icosaèdre et l’origine du repère cristallin (et cartésien) coïncident,
il suffit de moyenner les douze rayons ri (i=1 à 12) obtenus par la lecture des coor-






x2i + y2i + z2i .
La longueur moyenne bico de l’arête de l’icosaèdre est définie par :
bico =
6× b2 + 6× b3 + 12× b4 + 6× b5 + 6× b6
30 (A.25)
A.7 Création d’une super-maille
La méthode exposée dans cette section est utilisée section 3.3.1 et suit la référence [6].
De nombreux types de défauts ponctuels peuvent exister, comme les défauts de Frenkel
ou de Schottky par exemple. Dans cette thèse, seuls les défauts de type lacune neutre
(sans électron supplémentaire) sont étudiées. Voici la méthode permettant de calculer les
énergies de formation des lacunes neutres.
A.7.1 Création de la super-maille
Afin de modéliser une lacune dans un matériau, par exemple (B11Cp)C-C, il faut créer
une super-maille permettant de simuler la dilution de la lacune dans le matériau. La
super-maille est constituée de plusieurs mailles élémentaires dont la structure est celle de
(B11Cp)C-C avec ses quatorze atomes et d’une maille élémentaire possédant le défaut, ici
une lacune, c’est à dire le retrait d’un atome. Dans cette thèse les super-mailles sont com-
posées de 2×2×2 =8 mailles élémentaires, l’une d’entre elle possédant la lacune comme
indiqué Fig. A.4. Pour cette raison, ces super-mailles sont aussi parfois appelées octo-
boules. Une super-maille de (B11Cp)C-C avec une lacune possède donc 7×14+1×13=111
atomes.
La concentration en défaut est de 1/120 ce qui est bien trop élevé par rapport aux
concentrations repérées expérimentalement. La concentration réelle en lacunes peut varier
de quelques 1/1017 at. pour un matériau idéal à 300K dont l’énergie de formation d’une
lacune vaut 1 eV [46] (notons que la concentration optimale n’est pas 0 car l’entropie liée
aux lacunes permet de minimiser l’énergie d’un matériau) à 1/103 pour le cuivre proche de
son point de fusion [285]. Dans le carbure de bore, la concentration en lacunes à l’équilibre
thermodynamique a été calculée et vaut 1014 lacune/cm3 (soit une concentration de 1/109
at.) [6].
La difficulté dans le dimensionnement d’une super-maille est de trouver à partir de
quelle distance l’interaction entre deux lacunes est négligeable. Cette distance doit être
supérieure aux paramètres de maille de la super-maille afin de simuler une lacune isolée.
Si la lacune n’est pas assez diluée, l’énergie de formation calculée sera trop élevée. Dans
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Fig. A.4 – Schéma représentant la concep-
tion d’une super-maille de concentration en
défaut ponctuel de 1/120. La maille sans dé-
faut est prise 7 fois et a le rôle de diluant,
c’est la matrice, alors que la maille avec le
défaut est prise 1 fois.
cette thèse, je dépasse cette difficulté en supposant qu’il n’y a pas d’interaction entre deux
lacunes pour une concentration 1/120 et donc qu’elles sont donc bien isolées. On peut voir
l’influence de la dilution de la lacune sur la courbe Fig. A.5.
Pour réaliser les calculs d’énergie totale, la zone de Brillouin (BZ) a été maillée avec
la technique de Monkhorst et Pack [170]. Comme la norme des vecteurs de Bravais de la
super-maille à 111 atomes est deux fois plus grande que celle des vecteurs de Bravais de
la maille pure à 14 atomes, la zone de Brillouin est deux fois plus petite. Par conséquent,
un maillage deux fois moins fin est suffisant pour la décrire. J’ai donc utilisé une grille de
6×6×6 points k car le maillage nécessaire pour faire converger l’énergie dans les mailles
simples à 10−4 Ry près est une grille 12×12×12. L’énergie de coupure choisie pour limiter
le nombre d’ondes planes utilisées est de 80 Ry, comme pour les mailles simples. Une
relaxation des degrés de liberté (paramètres de maille et positions atomiques) des octo-
boules a été nécessaire pour calculer leur énergie électronique car le retrait d’un atome
génère des contraintes internes.
A.7.2 Calcul de l’enthalpie de formation
L’enthalpie de formation ∆Ωf (P, µ) des lacunes dépend des paramètres pression et
potentiel chimique. Pour la connaître, il faut tout d’abord calculer l’enthalpie de la super-
maille avec la lacune, et l’enthalpie du matériau pur à la pression voulue. Afin de permettre
de faire varier le potentiel chimique, on se place dans un modèle de système ouvert en
contact avec un réservoir infini d’atomes permettant l’échange d’atomes de bore ou de
carbone. L’enthalpie de formation qui dépend de la pression et de la stœchiométrie fixée
par le réservoir s’écrit alors [286, 287] :




où ∆H est l’enthalpie relative du défaut, ni est le nombre d’atomes échangé avec le
réservoir, (positif si l’atome passe du matériau au réservoir, comme dans le cas d’une
lacune par exemple), et µi avec i=B (resp. C) est le potentiel chimique en excès. C’est
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Fig. A.5 – Energie de formation d’une lacune (B11Cp)CC dans une matrice de
(B11Cp)C-B-C en fonction de la concentration la dilution. La maille 1×1×1 correspond
à la maille avec lacune seule (14 atomes). La super-maille 2×2×2 correspond à la maille
avec la lacune diluée 1/8 fois (119 atomes). La super-maille 3×3×3 correspond à la maille
avec la lacune diluée 1/8 fois (404 atomes). La super-maille 4×4×4 correspond à la maille
avec la lacune diluée 1/8 fois (959 atomes). La convergence a aussi été testée avec un
électron supplémentaire. Courbe calculée par N. Vast.
à dire µi = µ∗i − µ0i où µ∗i est le potentiel chimique absolu fixé par le matériau pur
(voir Equ. A.29) et µ0i le potentiel chimique de référence fixé par le réservoir. Pour le
réservoir, on prendra µ∗i = µ0i . Les potentiels chimiques de référence sont pris comme








Pour calculer l’enthalpie relative du défaut ∆H, on prendra :
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où les enthalpies H(octoboule avec défaut) sont données Tab. 3.6. L’enthalpie de forma-
tion du matériau servant de matrice pour diluer la lacune fixe la relation entre µB et µC ,
contraignant ainsi leur domaine d’existence selon le matériau :
3µC + 12µB = ∆Hf ((B11Cp)C-B-C) (A.29)
3µC + 11µB = ∆Hf ((B11Cp)C-C) (A.30)
4µC + 10µB = ∆Hf ((B10Cp2)C-C) (A.31)
où ∆Hf est l’enthalpie de formation du matériau par rapport au carbone et au bore :
∆Hf ((B11Cp)C-B-C) = H((B11Cp)C-B-C)− 12H(B)− 3H(C) (A.32)
∆Hf ((B11Cp)C-C) = H((B11Cp)C-C)− 11H(B)− 3H(C) (A.33)
∆Hf ((B10Cp2)C-C) = H((B10Cp2)C-C)− 10H(B)− 4H(C) (A.34)
Les calculs des énergies de formations des défauts de type lacune neutre ont été faits
dans (B11Cp)C-B-C et leurs valeurs diffèrent de moins de 1% de celles obtenues par [6].
A.8 Rappels sur la loi de Bragg
La méthode exposée dans cette section est utilisée dans les sections sect. 2.1.3 et
set. 3.5.2.
La spectroscopie par diffraction des rayons X permet de caractériser un matériau. Elle
donne en effet directement les distances inter-réticulaires dans le matériau par la loi de
Bragg :
2dsin(θ) = nλ (A.35)
où d est la distance inter-réticulaire, θ le demi-angle de déviation entre le faisceau incident
et la direction du détecteur, n l’ordre de réflexion (nombre entier) et λ la longueur d’onde
des rayons X. A partir de ces distances, il est possible de déduire de nombreuses propriétés
du cristal. La position relative des pics ne dépend donc que des paramètres de maille. Une
variation des positions atomiques ou du type d’atome en conservant la symétrie des sites
de Wyckoff fera varier l’intensité relative des pics entre eux. En effet, l’intensité du rayon
diffracté par le plan d’indices de Miller (hkl) est proportionnelle au carré du facteur de






où Nat est le nombre d’atomes dans la maille, xj, yj, zj les coordonnées de l’atome j dans
la maille et fj est le facteur de diffusion de l’atome j qui dépend de son numéro atomique.
D’autres paramètres influent l’intensité comme le facteur de forme qui dépend de la forme
de la maille élémentaire et de la taille des cristaux. Ils n’ont pas été utilisés dans cette
thèse.
Dans cette thèse, le calcul des spectres a été fait à l’aide du logiciel PowderCell-2.4 [15]
en prenant la longueur d’onde d’émission de la raie Kα du cuivre : λ=1.54 Å car c’est
une des plus utilisées dans les laboratoires. Cependant tous les spectres peuvent être
facilement simulés pour d’autres longueurs d’onde d’émission grâce aux tableaux donnant
les paramètres de maille et positions atomiques annexe B.1.
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A.9 Calculs des vitesses du son
La méthode exposée dans cette section suit la référence [26] et est utilisée section. 3.5.1.
La vitesse du son dans un solide en est une caractéristique. Lorsqu’on la mesure expéri-
mentalement, elle peut varier significativement d’un échantillon à l’autre pour un même
matériau, notamment à cause de la porosité ou de la taille des grains par exemple. Pour
cette raison, elle est de nos jours mesurée sur un mono-cristal dont on connaît l’orien-
tation. On peut ainsi obtenir les vitesses du son longitudinales et transverses selon dif-
férentes directions de propagation. En effet, dans un matériau anisotrope, la vitesse du
son dépend de la direction de propagation de l’onde. L’onde peut être soit transverse soit
longitudinale selon que le déplacement des atomes se fait dans la direction de propagation
(longitudinale) ou orthogonalement à celle-ci (transverse). Les deux méthodes présentées
pour calculer les vitesses du son fournissent des résultats similaires.
A.9.1 Calcul des vitesses du son par les constantes élastiques
Pour calculer les vitesses du son, il faut définir l’équation de propagation de l’onde. On
nomme l, m, n les cosinus de la normale au plan d’onde, en coordonnées cartésiennes. s
est la distance le long de la normale s=lx+my+nz. La vitesse V d’un point à la surface du
front d’onde a pour direction les cosinus α, β et γ par rapport aux axes x, y et z telle que
V=αu+βv+γw. Les formules donnant la vitesse de propagation de l’onde dans un milieu
de densité ρ en fonction de la direction de propagation ont été introduites par Christoffel







































λ11 = l2c11 +m2c66 + n2c55+2mnc56 + 2nlc15 + 2lmc16
λ22 = l2c66 +m2c22 + n2c44+2mnc24 + 2nlc46 + 2lmc26
λ33 = l2c55 +m2c44 + n2c33+2mnc34 + 2nlc35 + 2lmc45
λ12 = l2c16 +m2c26 + n2c45+mn (c46 + c25) +mn (c14 + c56) +mn (c12 + c66)
λ13 = l2c15 +m2c46 + n2c35+mn (c45 + c36) +mn (c13 + c55) +mn (c14 + c56)
λ23 = l2c56 +m2c24 + n2c34+mn (c44 + c23) +mn (c36 + c45) +mn (c25 + c46) (A.38)
où les cij sont les composantes du tenseur des constantes élastiques.
Le repère cartésien utilisé dans Equ.A.37 doit être le même que celui dans lequel est
exprimé le tenseur des constantes élastiques, c’est à dire celui des hautes symétries du
cristal [284, 289] (voir annexe. A.11.1). On remplace alors simplement les valeurs des cij
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par celles calculées et l,m,n par celles de la direction voulue et on résout l’équation au
déterminant : ∣∣∣∣∣∣∣
λ11 − ρV 2 λ12 λ13
λ12 λ22 − ρV 2 λ23
λ13 λ23 λ33 − ρV 2
∣∣∣∣∣∣∣ = 0 (A.39)
et on obtient les la vitesse longitudinale (Vl) et les deux vitesses transverses (Vt1 et (Vt2)).
Exemple : pour un solide rhomboédrique dont l’onde se propage selon l’axe z, on










On voit que dans cette direction, les vitesses du son transverses sont dégénérées.




ρ(1 + ν)(1− 2ν) et Vt1 = Vt2 = Vt =
√
E
2ρ(1 + ν) (A.41)
où ρ, E et ν sont la densité, le module d’Young et le coefficient de poisson. Ces deux
derniers sont calculés selon Voigt et Reuss par les formules Equ. A.2 et Equ. A.4.
Cette méthode est l’inverse de ce que font généralement les expérimentateurs, c’est à
dire mesurer les différentes vitesses du son et en déduire les constantes élastiques.
A.9.2 Calcul des vitesses du son à partir de la dispersion de
phonons
La solution de Equ. A.37 donne un déplacement −→u sous forme d’une onde plane
progressive monochromatique sinusoïdale de type :
−→u = −→u 0ei(
−→q ·−→s −ωt) avec V = ω||−→q || (A.42)
où ω est la pulsation et −→q le vecteur d’onde. On sait que la courbe ω(k) est une droite
dans la limite des petits déplacements. Il suffit donc de regarder la dérivée des fréquences
des phonons acoustiques par rapport au vecteur d’onde k dans la zone de Brillouin autour
du centre de zone Γ dans la direction voulue.
Un exemple de courbe ω(k) est montré Fig. A.6 pour les phonons acoustiques d’une
maille rhomboédrique autour de Γ. La pente ω(k) autour de Γ est bien approximativement
une droite. Son coefficient directeur correspond à la vitesse du son. On voit par exemple
que dans la direction de l’axe trigonal Γ-Z d’ordre trois en symétrie rhomboédrique, les
deux modes acoustiques transverses sont dégénérés comme on le retrouverait suite à la
résolution de Equ. A.37. De même, dans les mailles possédant la légère distorsion (mono-
clinique), on s’attend à avoir les deux modes transverses quasi dégénérés dans la direction
équivalente. Cette méthode nécessite la connaissance des fréquences de vibration dans
toute la zone de Brillouin.
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Fig. A.6 – Exemple de pente des fré-
quences des phonons en fonction de la di-
rection dans la zone de Brillouin pour le
matériau rhomboédrique (B12)CC. Aux
alentours du centre de zone, les courbes
sont bien des droites. Les points de haute
symétrie de la zone de Brillouin sont nom-
més selon Réf. [290]. ΓZ est la direction de
l’axe trigonal d’ordre 3, ΓB l’axe binaire et
ΓP de la bissectrice.
A.10 Théorie de l’état de transition
La méthode exposée dans cette section est utilisée section 3.4.3 et suit Réf. [278]. Pour




B, on défini le taux k1 de
transition de A vers B et k−1 de B vers A. Ce taux de transition dépend des micro-états




























Fig. A.7 – Profil type de la variation de l’éner-
gie libre de Gibbs le long du chemin réaction-
nel lors d’une transition de phase. Les minima
d’énergie sont les phases stables des réactifs A et
des produits B. Le maximum d’énergie est l’état
de transition tr. ∆G1 est la variation d’éner-
gie entre la phase initiale et l’état de transition.
∆G−1 est la variation d’énergie entre la phase
finale et l’état de transition.
Afin de calculer le taux de transition, il faut faire plusieurs hypothèses concernant
l’état de transition :
– Un réactif ou produit qui arrive à l’état de transition continue sans revenir en arrière.
– La distribution des états quantiques suit la distribution de Boltzmann. Ceci permet
d’évaluer l’entropie du système à une température donnée.
– Un seul mouvement spécifique est responsable de la réaction. Si le chemin réaction-
nel est plus compliqué, on peut toujours le décomposer en plusieurs sous-chemins
respectant chacun cette condition.
– Les particules ont un mouvement classique sans effet tunnel et passent donc toutes
forcément par l’état de transition.
Comme indiqué Fig. A.7, l’état de transition est un état instable, car, même si on arrive
à trouver une structure relaxée (∂E
∂u
= 0), il existe une direction de l’espace des che-
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mins réactionnels possibles pour laquelle la dérivée seconde de l’énergie est nulle. Dans
la dispersion de phonons, on doit donc voir une fréquence négative dont le mode propre
de vibration associé correspond aux déplacements atomiques du chemin réactionnel dans
cette direction. Dans un cristal de maille élémentaire composée de N atomes, il y 3N-3
modes de vibration de fréquence ωi (on omet les 3 translations). Dans l’approximation
où les systèmes de phonons sont non couplés (hypothèse harmonique), l’énergie d’un état
propre k du système est :
Ek = E0 +
3N−3∑
i=0
~ωini ∀i, ni ∈ N (A.43)
où chacun des nk a une valeur entière entre 0 et l’infini. Tous les nk valent 0 dans l’état
fondamental. Le terme vibrationnel de point zéro ∑3N−3i=0 12~ωi est compris dans E0. On en
déduit la fonction de partition Z définie en physique statistique avec la somme sur tous


























Avec β = 1
kBT
On sait par le calcul que les fréquences sont de l’ordre d’une dizaine de
THz (térahertz). Une bonne approximation permet de dire à température ambiante :
β~ωi ∼ 1.05457173× 10
−34 × 10× 1012












Comme on utilise de la pression, on remplacera E0 par l’enthalpie H0=E0+PV et on
remplacera l’énergie libre F=-kBTln(Z) par l’enthalpie libre de Gibbs G=F+PV. L’idée
de la théorie de l’état de transition est de faire sortir la fréquence ωk du mode non lié à
la transition et de recalculer la fonction de partition en supposant que l’état de transition
est stable. On obtient alors :
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En réalité, dans notre cas, ce sera une transition de phase d’un solide à un autre. Comme
le solide est représenté par un cristal infini, les ωi dépendent aussi de q, le vecteur d’onde







où ΩBZ est le volume de la première zone de Brillouin.
A.11 Changement de repère des tenseurs
La méthode exposée dans cette section est utilisée dans les chapitres 2 et 3.
A.11.1 Définition des repères standards
(a) Pour une maille de groupe ponctuel 3m dans
un réseau rhomboédrique (vecteurs a1, a2 et a3)
et hexagonale (non représenté).
(b) Pour une maille de groupe ponctuel m dans
un réseau monoclinique (ronds noirs) et monocli-
nique base-centrée (vecteurs a1, a2 et a3).
Fig. A.8 – Les repères cartésiens standards (XYZ) associés aux mailles élémentaires selon
leur symétrie. Ce sont les mêmes que ceux utilisés dans QUANTUM ESPRESSO.
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La forme et les composantes d’un tenseur dépendent du repère dans lequel celui-ci
est exprimé. En cristallographie, il y a des repères conventionnels utilisés afin de voir
apparaître dans ces tenseurs certaines symétries et termes nuls. Pour cela, les tenseurs
(des constantes élastiques, piézo-électriques, Raman, diélectriques ou les vecteurs) sont
exprimés dans le repère cartésien associé aux hautes symétries du cristal [284, 289]. Ce
repère dépend du groupe ponctuel du cristal.
Pour une maille de groupe ponctuel 3m (D3d) d’un réseau rhomboédrique, il y a douze
opérations de symétrie. Afin de faire apparaître ces symétries dans les tenseurs, il faut
choisir le repère conventionnel défini par :
– l’axe z est l’axe d’ordre 3, c’est à dire [111] (voir Fig. A.8(a)).
– l’axe x est un des axes binaires, par exemple [101].
– l’axe y complète le repère cartésien, par exemple [121]. Il est appelé axe bissectrice.
Pour une maille de groupe ponctuel m (Cs) d’un réseau monoclinique, il y a deux
opérations de symétrie. Afin de faire apparaître ces symétries dans les tenseurs, il faut
choisir le repère conventionnel défini par :
– l’axe z est l’axe perpendiculaire au plan miroir, par exemple [101] dans la maille
monoclinique base-centrée (voir Fig. A.8(b)).
– l’axe x est donc dans le plan miroir sans condition particulière, par exemple [101].
– L’axe y complète le repère cartésien, par exemple [1λ1] où λ = − a1
a2cos(a1,a2)
On obtient les repères montrés Fig. A.8.
A.11.2 Changement de repère
Pour faire le changement de base de B dans B′ d’un tenseur T d’ordre supérieur à














B est la matrice de passage.
Création de la forme vectorielle
Pour obtenir cette forme, on remplit le vecteur avec les composantes du tenseur. Par
exemple pour un tenseur T de rang quatre dont les quatre espaces facteurs sont de di-
mension m, n, o et p on peut appliquer l’algorithme :
pour i de 1 à m; pour j de 1 à n;
pour k de 1 à o; pour l de 1 à p;
m+ 1 −→ m;
T ijkl −→ −→T m;
fin; fin; fin; fin; (A.49)
Cela génère un vecteur −→T associé à T .
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En physique du solide les tenseurs T sont covariants, de rang r=1, 2, 3 ou 4 (vecteurs de
Bravais, tenseur diélectrique, tenseur piézo-électrique, tenseur des constantes élastiques)
et les dimensions des espaces « facteurs » Ei où i ∈ J1, rK valent toutes n=3. Le vecteur−→
T correspondant aura donc nr lignes.
Création de la matrice de passage
Afin d’appliquer l’équation Equ. A.48 sur ce vecteur, la matrice de passage PB′B de
Equ. A.48 doit avoir nr × nr termes. Dans le cas général, il peut y avoir des changements
de base différents selon l’espace facteur Ei. Nommons Pi la matrice de passage de l’espace
Ei. Les termes de la matrice PB
′
B sont obtenus par produits des éléments des matrices
Pi dont l’ordre dépend de celui du remplissage du vecteur
−→
T . Par exemple, en reprenant
l’ordre et les notations du tenseur de rang quatre T précédent, on peut créer la matrice
P définie par blocs avec l’algorithme :
pour i de 1 à m; pour j de 1 à n;
pour k de 1 à o; pour l de 1 à p;
pour m de 1 à p; pour o de 1 à p;
PAB −→ P1mo × P2kl × P3ij × P4
fin; fin; fin; fin; fin; fin; (A.50)
où A et B sont les indices de la matrice P définissant le bloc de dimension n2
A =de n3 ∗ (m− 1) + n2 ∗ (k − 1) + n ∗ (i− 1) + 1
à n3 ∗ (m− 1) + n2 ∗ (k − 1) + n ∗ (i− 1) + n
B =de n3 ∗ (o− 1) + n2 ∗ (l − 1) + n ∗ (j − 1) + 1
à n3 ∗ (o− 1) + n2 ∗ (l − 1) + n ∗ (j − 1) + n (A.51)
(A.52)
On peut donc appliquer −→T ′ =←→P B′B
−→
T
Contrairement au cas général évoqué plus haut, en physique du solide, on a ∀i ∈J1, rKEi = R3, et les matrices de passages sont les mêmes pour tous les espaces facteurs
∀(i, j) ∈ J1, rK2←→P i =←→P j.
Exemple d’application
Soit un tenseur T de rang deux dont les espaces facteurs Eu et Ev sont tous les deux
de dimension trois. T peut s’écrire dans la base B comme le produit tensoriel ⊗ de deux
tenseurs de rang un :







u1v1 u1v2 u1v3u2v1 u2v2 u2v3
u3v1 u3v2 u3v3
 (A.53)
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Pour le passage changements de base vers B′ il peut y avoir différentes transformations
selon l’espace facteur :
−→u ′ =←→Pu · −→u
−→v ′ =←→Pv · −→v
(A.54)
où←→Pu et←→Pv sont les matrices de passage (matrice 3×3) de Eu et Ev. On peut alors noter

















 Pu(1, 1)Pv Pu(1, 2)Pv Pu(1, 3)PvPu(2, 1)Pv Pu(2, 2)Pv Pu(2, 3)Pv
Pu(3, 1)Pv Pu(3, 2)Pv Pu(3, 3)Pv
 (A.55)
On a alors le vecteur
−→
T ′ =←→P ·−→T , dans la nouvelle base à partir duquel on peut retrouver
T ′ en faisant l’algorithme inverse de Alg.A.49.
Cas particulier dans les tenseurs de rang deux
Pour les tenseurs de rang deux dont les espaces facteurs sont de même dimension, si
les transformations dans ces deux espaces sont les mêmes, c’est à dire, en reprenant les
notations précédentes ←→Pu = ←→Pv (noté ←→P ), alors l’utilisation de la forme vectorielle du
tenseur et d’une matrice de passage 9×9 peut être évitée. On peut en effet identifier le
tenseur T à une application linéaire et lui donner la forme matricielle←→T . On utilise alors
la formule plus simple et bien connue :
←→
T =←→P −1←→T ←→P (A.56)
Cette méthode fournit les mêmes résultats que la méthode générale expliquée précédem-
ment.
Cas particulier dans les tenseurs de rang quatre
Certains tenseurs de rang quatre comme le tenseur des constantes élastiques ont les
dimensions de leurs espaces facteurs toutes égales à trois et possèdent la symétrie :
Tijkl = Tjikl = Tjilk = Tijlk (A.57)
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Grâce à ces symétries, on peut représenter le tenseur T sous forme d’une matrice de
6×6 ←→T dans les notations de Voigt. Si la matrice de passage ←→P est la même dans tous
les espaces facteurs, alors la notation contractée nous permet d’éviter l’utilisation de la
forme vectorielle du tenseur et d’une matrice de passage 81×81. On utilise la formule plus
simple : ←→
T ′ =←→A −1←→T ←→B (A.58)
où A et B sont les matrices dites de Bond [284] dont les coefficients proviennent de la


















33 2P32P33 2P33P31 2P31P32
P21P31 P22P32 P23P33 P22P33 P21P33 P22P31
+P23P32 +P23P31 +P21P32
P31P11 P32P12 P33P31 P12P33 P13P31 P11P32
+P13P32 +P11P33 +P12P31










Cette méthode fournit les mêmes résultats que la méthode générale expliquée précédem-
ment.
A.11.3 Définition de la transformation utilisée dans la thèse
Comme les tenseurs sont exprimés dans le repère cartésien de chacune des mailles, on
se demande comment les comparer. Pour cela il faut réaliser un changement de repère afin
de tous les exprimer dans le même repère. Le changement de repère dans cette thèse est
le passage du repère cartésien de la maille monoclinique base-centrée au repère cartésien
de la maille rhomboédrique.
Afin de définir la transformation, il faut comprendre l’orientation du cristal de carbure
de bore dans le repère cristallin. Une représentation des mailles élémentaires dans laquelle
le repère cartésien est indiqué est faite Fig. A.9. Les mailles non conventionnelles ont aussi
été ajoutées.
Soit Bm la base orthonormée directe qui sert de repère cartésien pour les réseaux
monocliniques base-centrée dont la symétrie est de classe m. Br est la base orthonormée
directe qui sert de repère cartésien pour les réseaux rhomboédriques dont la symétrie est
de classe 3m. R(I, α) la rotation d’angle α et d’axe I et ←→R (I, α) la matrice associée. On
peut passer de Bm à Br en appliquant successivement deux rotations simples : R(Y,−pi2 )
puis R(X,−α), où α correspond à l’angle entre les directions cristallines [111] et [110] de
la maille de réseau monoclinique base-centrée : α = arccos([111] · [110]) comme montré
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(a) Hexagonale (b) Rhomboédrique (c) Monoclinique (d) Monoclinique
base centrée
Fig. A.9 – Différentes possibilités de réseau pour les cristaux (B12)C-B-C et (B11Cp)C-
B-C. Hexagonal : [001] selon Z et [100] selon X. Rhomboédrique : [111] selon Z et [101]
selon X. Monoclinique :[100]selon Z et [001] selon X. Monoclinique base-centrée : voir
Fig. A.8(b)
Fig. A.9(d). La composé de ces deux rotations donne la matrice de changement de repère←→
P rm de Bm dans Br :
←→
P rm =
 0 0 −1−sin(α) cos(α) 0
cos(α) sin(α) 0
 (A.60)







où Vm est le vecteur V exprimé dans Bm et Vr le même vecteur exprimé dans Br.
A.12 Calcul des spectres Raman
La méthode exposée dans cette section est utilisée section 4.3. Elle suit les réfé-
rences [291, 292]
A.12.1 Calcul des intensités
L’intensité des pics en Raman dépend de l’amplitude de la variation du tenseur de
polarisabilité électrique χlm induite par les déplacements atomiques u des phonons. Afin
de calculer le terme ∂χlm
∂u il est possible d’utiliser le tenseur diélectrique qui est relié au
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tenseur de polarisabilité électrique ∞lm par la relation simple :
∞lm = δlm + 4piχlm (A.62)




où δ est le symbole de Kronecker On peut utiliser le théorème de la réponse linéaire [169]
pour calculer le tenseur diélectrique. Afin d’obtenir la dérivée de ce tenseur par rapport
à un déplacement atomique ∂2Eel
∂El∂Em
, plusieurs solutions sont possibles :
– Utiliser la DFPT pour calculer le tenseur diélectrique puis la technique « frozen
phonons », ou les différences finies sur chaque déplacement [293, 294].
– Utiliser la réponse du second ordre à un champ électrique [295].
Pour les métaux, dont la constante diélectrique n’est pas définie car les charges ne sont
pas fixes, l’intensité Raman ne peut pas être calculée.
Selon l’approximation de Placzek, l’intensité Raman Iν du mode ν vaut [291] :
Iν ∝ |−→P i · ←→Aν · −→P d|2 1
ων






où −→Pi (respectivement −→Pd) est la polarisation du rayon incident (respectivement diffusé),
T est la température, et nν la population du ν-ième phonon qui suit une distribution de









où Eel est l’énergie électronique du système, ukγ un déplacement atomique du γ-ième
atome dans la k-ième direction cartésienne, El est la l-ième composante cartésienne d’un
champ électrique uniforme, Mγ la masse atomique et wνkγ le ν-ième mode normal.
Un algorithme de QUANTUM ESPRESSO permet de connaître le terme d’ordre trois
∂3Eel
∂El∂Em∂ukγ
en utilisant la réponse du second ordre. Pour avoir accès à l’intensité, il suffit
donc de connaître la valeur de chaque fréquence ων , son vecteur propre wν (par DFPT par
exemple), la température, et la polarisation des rayons incidents et diffusés. Dans cette
thèse, les modes et fréquences propres sont calculés par DFPT-LDA et la température est
fixée à 300 K. Selon la symétrie des modes, qui dépend du groupe ponctuel du cristal, le
tenseur Raman aura une forme différente [274]5 :
– groupe ponctuel m (Cs) :
A′ =
a b ·b d ·
· · c
 A′′ =
 · · e· · f
e f ·
 (A.66)
– groupe ponctuel 3m (D3d) :
A1g =
a · ·· a ·
· · b
 Eg1 =
c · ·· −c −d
· −d ·
 Eg2 =
 · −c −d−c · ·
−d · ·
 (A.67)
5 La forme des tenseurs Raman dans Réf. [274] est inversée pour le groupe D3d et C3i
198 ANNEXE A. MÉTHODES DE CALCUL
Les tenseur Raman des autres modes (infra-rouge et silencieux) ont tous leurs termes
nuls car ils ne font pas varier la polarisabilité ( ∂3Eel
∂El∂Em∂ukγ
= 0). Cette égalité est vraie
(Aνlm = 0) pour les tenseurs des modes infra-rouges et silencieux si les matériaux sont
de groupe ponctuel 3m (comme (B12)C-C). Par contre à cause de la levée des règles de
sélection Raman pour les matériaux de moindre symétrie, cette égalité n’est qu’à peu près
vraie (Aνlm ∼ 0) pour les tenseurs des modes se projetant sur des modes infra-rouges et
silencieux si les matériaux sont de groupe ponctuel m (comme (B11Cp)C-C).
Si on regarde un monocristal de groupe ponctuel 3m et que l’on désire observer unique-
ment les modes A1g, alors, d’après Equ. A.64 et Equ. A.67, on doit mettre un polariseur
orienté −→P i = (001) entre la source et le cristal et un autre orienté −→P i = (001) entre le
cristal et le détecteur. On sélectionne ainsi le terme b comme montré Fig. A.10 et non les
termes a,c et d.
Fig. A.10 – Schéma montrant comment sélectionner le mode A1g d’un cristal de groupe
ponctuel 3m. Le repère (X, Y, Z) montré est le repère cartésien associé aux hautes symé-
tries du cristal, c’est à dire pour le groupe ponctuel 3m, Z est l’axe trigonal, X est l’axe
binaire et Y la bissectrice (voir annexe. A.11.1). L’émetteur laser émet une lumière dont
on ne connaît pas la polarisation. On place donc un polariseur orienté (001) dans le repère
(X, Y, Z). Le cristal diffuse dans toutes les directions. On ne s’occupe que de la direction
ks qui atteint le récepteur mais dont on ne connaît pas la polarisation. On place donc un
deuxième polariseur orienté (001) dans le repère (X, Y, Z). On a ainsi sélectionné le terme
b du tenseur Raman du mode A1g.
Comme le tenseur Raman est exprimé dans le repère cartésien associé aux hautes
symétries du cristal (donné annexe A.11.1), alors les vecteurs de polarisation normés −→Pi
et −→Pd doivent aussi être exprimés dans ce repère. Or on ne connaît en général l’orientation
de −→Pi et −→Pd que dans le repère de l’expérience. Cela sous-entend qu’il faut connaître la
position du cristal par rapport au repère de l’expérience si l’on désire faire du Raman
polarisé et éteindre des modes en particulier.
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A.12.2 Moyenne polycristalline
Dans de nombreux cas, on ne connaît pas la position du cristal. Dans ces cas, on dit
que l’intensité sera à peu près l’intensité moyenne pour toutes les positions du cristal,
comme lorsque l’on fait du Raman sur poudre. On dit alors que l’on calcule la moyenne
polycristalline des intensités.
Pour calculer l’intensité moyenne sur poudre, on somme les intensités obtenues pour
toutes les directions possibles du rayon incident −→ki et pour toutes les directions possibles
du rayon diffusé −→ks . En réalité, la géométrie de l’expérience impose une condition angu-
laire entre la source de rayonnement et le détecteur. Par exemple, en « back scattering
geometry », on a −→ki= -−→ks alors qu’en « 90˚ scattering geometry », on a −→ki et −→ks ortho-
gonaux. La variable à moyenner est donc uniquement la direction incidente, puisque la
direction diffusée en est une fonction : −→ks = f(−→ki ). On utilise les coordonnées sphériques
(r, θ, φ) pour décrire −→ki et les angles λ et µ pour dérire les angles des deux polariseurs par
rapport à −→ki et −→ks tel que montré Fig. A.10. On obtient alors l’intensité moyenne Iν du










Dans le cas d’une géométrie « back-scattering »par exemple, on prend :
−→
k i(θ, φ) =
cos(θ)sin(φ)sin(θ)sin(φ)
cos(φ)
 donc −→P i(θ, φ, λ) =




k o(θ, φ) = −−→k i(θ, φ) donc −→P o(θ, φ, µ) =−→P i(θ, φ, λ)
(A.69)
où λ et µ sont des constantes fixées par l’expérience.
A.12.3 Moyenne polycristalline et moyenne sur polarisation
Dans de nombreux cas, on ne connaît pas non plus les vecteurs de polarisations. Par
exemple si on ne met pas de polariseur dans l’expérience. On va donc aussi moyenner
sur les polarisations entrantes et diffusées. Comme on aura toujours, même en Raman
non polarisé, le vecteur de polarisation qui sera orthogonal à la direction de propagation,
il suffit, pour moyenner, de faire varier le vecteur polarisation sur toutes les directions
orthogonales à la direction de propagation. Le vecteur décrit donc un cercle comme montré
Fig. A.10. En utilisant les coordonnées sphériques (r, θ, φ) pour −→ki et les coordonnées
cylindriques (r, λ) et (r, µ) pour les deux polarisations entrante et diffusée (les r sont
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Dans le cas d’une géométrie « back-scattering »par exemple, on prend :
−→
k i(θ, φ) =
cos(θ)sin(φ)sin(θ)sin(φ)
cos(φ)
 donc −→P i(θ, φ, λ) =




k o(θ, φ) = −−→k i(θ, φ) donc −→P o(θ, φ, µ) =−→P i(θ, φ, λ)
(A.71)
où cette fois-ci, λ et µ sont des variables. et on obtient l’intensité moyenne en remplaçant






A2xy + A2xz + A2yz
)
+ 4 (Axx + Ayy + Azz) + AxxAyy + AxxAzz + AyyAzz
]
(A.72)
Ce résultat de moyenne sur poudre et sur polarisation a aussi été retrouvé par Spanò [292].
C’est cette valeur-là de l’intensité que j’ai utilisée dans la thèse. Elle peut tout de même
varier selon la géométrie de l’expérience.
A.12.4 Monocristal d’orientation inconnue
Dans le cas où on ne connaît pas la position du cristal mais que l’on sait que le
spectre est fait sur un monocristal et non une poudre, il peut y avoir ambiguïté. En effet,
le cristal peut très bien être orienté de façon à éteindre certains modes ou en amplifier
d’autres. Dans ce cas, la solution choisie est de conserver la valeur obtenue Equ. A.72 qui
fournit une très bonne approximation des intensités relatives entre elles pour des modes
d’une même symétrie (tous les Eg ou tous les A1g par exemple). Par contre, un coefficient
multiplicateur a été appliqué entre les intensités du groupe des Eg et des A1g afin de
simuler une orientation du cristal sélectionnant préférentiellement une symétrie donnée.
Ce coefficient est choisi entre 0 (extinction totale d’un groupe de modes) et 1 (moyenne
sur poudre). Il doit être ajusté sur l’expérience afin de faire correspondre au mieux le
rapport des intensités Eg sur les intensités A1g. Le tenseur Raman Equ. A.65 est calculé
ab initio.
A.12.5 Elargissements des raies
On sait maintenant comment calculer les intensités relatives qu’aura chacune des fré-
quences. Il faut maintenant connaître l’élargissement à appliquer à chaque pic car le calcul
donne une fonction Dirac à la fréquence et intensité calculées. L’intensité intégrée après
élargissement est celle calculée de façon ab initio. Dans cette thèse, les élargissements
FWHM (Full Width at Half Maximum) ont été appliqués en ajustant sur l’expérience un
profil de Voigt à chaque raie. Le profile de Voigt est la convolution entre une Lorentzienne
L de largeur à mi-hauteur Γ, et une Gaussienne G de largeur à mi-hauteur 2
√
2ln(2)σ,
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Gωi,σ(ω − t)Lωi,Γi(t)dt (A.73)
Ce type de profil a deux buts :
– La largeur de la Gaussienne provient des incertitudes expérimentales générant une
moyenne. Citons par exemple la mauvaise lecture sur le réseau dans le spectromètre,
les erreurs sur les capteurs, ou les fluctuations thermiques. . . Pour ces raisons, l’écart
type σ est le même pour tous les ωi d’un spectre. Il est estimé à environ 6 cm−1
dans les carbures de bore.
– La largeur de la Lorentzienne provient des effets anharmoniques, des défauts dans la
structure, du désordre isotopique et du désordre substitutionnel. Ces termes n’ont
pas été calculés dans cette thèse. Les valeurs de Γ qui ont été choisies sont ajustées
directement sur les pics expérimentaux. Chaque ων possède donc un Γν différent.
En particulier, l’effet anharmonique représente le temps de vie des phonons dû à
l’interaction phonons-phonons. On peut l’obtenir théoriquement par exemple en






, où α, β et γ
sont les directions cartésiennes et us, ut et uu les déplacement atomiques de 3 atomes
différents.
La courbe de Voigt étant normée à 1, c’est à dire
´∞
−∞ Vωi,Γi,σ(ω) = 1, il suffit de multiplier
chaque intensité par son élargissement pour avoir l’intensité totale tout en conservant les




I(ων)Vων ,Γν ,σ(ω) (A.74)
où nω est le nombre de fréquences de phonons.
A.13 Projection des vecteurs propres
La méthode exposée dans cette section est utilisée chapitres 2 et 4.
A.13.1 But
Les carbures de bore de type icosaèdre + chaîne possèdent tous des modes de vibra-
tion relativement semblables, ce sont les vecteurs propres de la matrice dynamique. La
différence d’un carbure de bore à l’autre se verra essentiellement dans les fréquences de
vibration, ce sont les valeurs propres de la matrice dynamique.
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Un icosaèdre (B12) par exemple possède 12× 3=36 modes de vibration correspondant
aux différentes élongations de ses arêtes. Si on remplace un ou deux atomes de bore de cet
icosaèdre par un atome de carbone, on abaisse alors la symétrie et on modifie la matrice
dynamique. Ses modes propres (vecteurs propres) changeront un peu mais resteront glo-
balement les mêmes car les positions des atomes dans l’icosaèdre seront globalement les
mêmes. Les fréquences de vibration associées ωi, par contre peuvent subir de gros déca-
lages. Pour le comprendre, on peut faire une comparaison avec la fréquence de vibration




, où M est la masse réduite et K la
raideur du ressort. Par analogie, M sera la masse des atomes subissant un déplacement,
et la constante K est à peu près proportionnelle au nombre d’électrons impliqués dans la
liaison entre les atomes. Or changer un atome de bore en un atome de carbone revient à
augmenter la masse M de 10% (10.8→12) et K de 20% (5e− → 6e−). Pour un système de
ressort, on a alors ω qui varie mais le trajet de la masse n’est presque pas changé. Pour
le matériau, cela signifie que que pour cette vibration, les valeurs propres varient mais
que les vecteurs propres restent à peu près les mêmes. Mais dans le cas de la libration, on
change un atome sur douze. Le plus gros effet est alors la levée de dégénérescence.
Afin de pouvoir suivre ces différents changements de fréquence d’un carbure de bore à
l’autre, nous allons dans cette section chercher à les identifier grâce à ce qu’elles ont d’à peu
près semblable : leur vecteur propre. En fait cette identification a essentiellement pour but
de pouvoir attribuer une symétrie aux modes propres des matériaux dont l’icosaèdre a été
substitué. En effet, la maille élémentaire du carbure de bore (B11Cp)C-B-C cristallise dans
un réseau monoclinique base centré (groupe d’espace numéro 8 (Cm) et groupe ponctuel
Cs). La maille utilisée dans les calculs possède donc une légère baisse de symétrie par
rapport aux mailles avec des icosaèdres (B12). C’est-à-dire que contrairement au carbure
de bore (B12)C-C-C de système cristallin rhomboédrique (groupe d’espace numéro 166
(R3m) et groupe ponctuel D3d) où les 45 modes de vibration sont 5A1g+ 2A1u+ 2A2g+
6A2u+ 7×2Eg+ 8×2Eu, notre calcul dans un système monoclinique nous donnera 45
modes qui seront donc 19A′+26A′′. Ceci pose un problème car les modes A′ et A′′ sont à
la fois actifs en Raman et en infrarouge [274]. Les expériences fournissant clairement des
modes purement Raman actifs (A1g et Eg), purement infrarouge (A2u et Eu) ou purement
silencieux (A1u et A2g), nous devons comprendre à quelle réalité physique correspondent
les modes A′ et A′′ calculés. Pour cela, nous allons utiliser le fait que les vecteurs propres
varient peu entre deux structures. Ainsi nous pouvons prendre les modes propres de la
maille de haute symétrie R3m (B12)C-C-C comme références pour identifier la symétrie
des modes de plus basse symétrie Cs. Nous pourrons ainsi savoir si les modes A′ et A′′
obtenus dans les calculs Cs sont censés être actifs plutôt en diffusion Raman ou plutôt en
absorption infrarouge.
A.13.2 Méthode
Nous partons donc de (B12)C-C-C qui est de symétrie rhomboédrique et pour lequel
nous connaissons la symétrie de chaque mode et leur activité en Raman ou en infrarouge.
Nous attribuons un nom à chacun de ces modes. Ils sont donnés Tab. 2.7 et Tab. 2.8 et
serviront de noms de référence. L’identification des modes d’une autre phase de carbure
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de bore et leur attribution au bon nom de référence et ainsi à la bonne symétrie peut
alors se faire de deux manières :
– Soit visuellement avec un logiciel d’affichage des vibrations des phonons (comme
GMOLDEN par exemple) si les modes propres sont très simples. Cela est le cas
lorsque les déplacements n’impliquent que peu d’atomes ou qu’ils sont facilement
identifiables. On nomme alors le mode du carbure de bore par le nom du mode de
référence qui lui ressemble le plus.
– Soit on réalise une projection des vecteurs propres. Cela est utile lorsqu’il pourrait y
avoir litige entre certaines attributions. Afin de savoir à quel mode ui de la structure
de référence correspond le mode uj de la nouvelle structure, on réalise le produit
scalaire du mode uj avec tous les modes ui que l’on divise par la norme de ui. Le
résultat le plus proche de 1 nous donnera le bon vecteur ui qui correspond à uj. On
itère cette opération pour tous les uj de la nouvelle structure. On peut résumer ces
étapes dans l’algorithme :
∀j ∈ [1, np] min
i∈[1,nr]
(
|1− < uri|upj >
< uri|upi > |
)
(A.75)
où nr et np sont respectivement le nombre de phonons dans les structures de référence
et à projeter, et |uri > et |upj > le vecteur propre des phonons de référence et à
projeter. Afin de maximiser l’efficacité de cet algorithme, il est judicieux de ne
pas choisir des structures trop différentes pour faire les projections. Les structures
choisies dans cette étude comme base de projection sont données Fig. A.11. Les
Fig. A.11 – Schéma expliquant les réfé-
rences utilisées pour réaliser les projec-
tions. Début des flèches pour la référence,
fin des flèches pour la maille dont les vec-
teurs propres de la matrice dynamique
doivent être projetés. Les structures enca-
drées sont les références initiales.
structures encadrées, sont les plus simples et avec le plus de symétrie, elles servent
donc de référence initiale. Cette méthode est appropriée et tous les modes de toutes
les structures ont ainsi pu être identifiés et nommés.
Lors des identifications des modes d’une symétrie Cs par rapport aux modes de références
rhomboédriques, on obtient que :
– Tous les modes A1g et A2u proviennent d’un mode A′′.
– Tous les modes A1u et A2g proviennent d’un mode A′.
– Tous les modes Eu et Eg proviennent exactement d’un A′ et d’un A′′.
A cause de la légère distorsion de l’icosaèdre, les modes dégénérés (Eu et Eg) dans la
symétrie D3d ne le sont plus en symétrie Cs. Une petite différence en énergie vient séparer
les fréquences des modes A′ et A′′ censées être égales. Cette levée de dégénérescence est
généralement assez faible.
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Pour les mailles dont l’icosaèdre est deux fois substitué, comme (B10Cp2)C-C par
exemple, cette méthode est plus difficile à appliquer car les vecteurs propres varient beau-
coup par rapport à la maillle de référence (B12)C-C-C. Cela est particulièrement vrai pour
les vecteurs propres des modes purement icosaédriques, les autres modes sont identifiables.
A.14 Dédoublement de Rabi
La méthode expliquée dans cette section suit la référence de Seyrania [296] en la
précisant par des applications mathématiques et par l’application réalisée sect. 4.4.
Le phénomène d’anti-croisement peut apparaître dans de nombreux domaines de la
physique nécessitant la résolution d’une équation aux valeurs propres, dans laquelle un
paramètre varie. En général, les valeurs propres d’une matrice sont des nombres complexes.
La variation d’un paramètre x va donc modifier la partie imaginaire Im et la partie réelle
Re de chaque valeur propre λi. Lorsque cette modification est différente pour plusieurs
valeurs propres, il peut exister des points pour lesquels les courbes λi(x) se rapprochent
et se croisent. On parle alors de croisements de surfaces de valeurs propres. Certaines
fois par contre, les courbes λi(x) se rapprochent et se « repoussent ». On parle alors
d’anticroisement de surfaces de valeurs propres.
Pour comprendre mathématiquement ce phénomène, limitons-nous au cas le plus
simple des matrices Hermitiennes, dont la partie imaginaire des valeurs propres est nulle.
Voyons sous quelles conditions peuvent se croiser deux valeurs propres.
A.14.1 Théorie
Soit un endomorphisme Hermitien M de dimension 2. Les valeurs propres λ1 et λ2 de M






Soit une famille x = {x1, ..., xn} de n paramètres qui fait varier l’endomorphisme initial de






hors diagonaux f(x) sont égaux pour conserver la symétrie Hermitienne Alors les deux














)∣∣∣∣∣ = 0 (A.76)
dont les deux solutions sont λ± = λm ±
√
∆λ2 + f(x)2 avec
λm =
λ1 + a1(x) + λ2 + a2(x)
2 et ∆λ =
λ1 + a1(x)− λ2 − a2(x)
2 (A.77)






















avec tan(θ) = 2f(x)
λ1 + a1(x)− λ2 − a1(x)
(A.78)
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Ainsi, sans les termes hors diagonaux (f(x)=0) dans la matrice ∆M(x), on aurait λ+ =
λ1 + a1(x) et λ− = λ2 + a2(x) avec |φ+ >= |ψ1 > et |φ+ >= |ψ2 >. C’est à dire que
les vecteurs propres sont constants et les valeurs propres se croisent en des points Ii
appelés points diaboliques (ou point exceptionnel si |ψ1 >= |ψ2 > [296]) La condition
a1(x) 6= a2(x) doit être remplie sinon les valeurs propres varient de la même manière et
n’ont donc aucune raison de se croiser. Avec les termes diagonaux f(x), les valeurs propres
décrivent aux environs de I des hyperboles centrées en I. Dans le voisinage de I, les vecteurs
propres |φ+ > et |φ− > sont donc une combinaison linéaire des vecteurs propres |ψ1 >
et |ψ2 > des asymptotes comme indiqué Equ. A.78. Les vecteurs propres associés aux
valeurs propres à l’asymptote d’une hyperbole deviennent ceux de l’asymptote de l’autre.
C’est le phénomène d’anti-croisement des valeurs propres introduit pour la première fois
par Von Neumann en 1929 [297]. Sur la figure Fig. A.12 sont montrés quelques exemples
simples de croisements avec leur anti-croisement pour illustrer le passage continu d’un
vecteur propre d’une courbe à celui de l’autre. Loin du croisement I, les courbes croisées
et non croisées ont les mêmes valeurs propres et les mêmes vecteurs propres.
Le phénomène d’anti-croisement des valeurs propres est aussi appelé dédoublement de
Rabi, point diabolique ou encore croisement empêché ou repoussé. Il ne peut apparaître
que pour des vecteurs propres de même symétrie.
A.14.2 Application







, où E est l’énergie électronique du système, uIx le déplacement
de l’atome I dans la direction x par rapport à sa position d’équilibre, et MI sa masse. Les
valeurs propres λ1 et λ2 sont les fréquences de vibration. Les vecteurs propres associés
|ψ1 > et |ψ2 > sont les modes propres des phonons. Le paramètre variant est la pression.
Dans les calculs présentés, seule la pression hydrostatique P est indiquée comme pa-
ramètre variable. L’algorithme de relaxation va modifier les positions atomiques et pa-
ramètres de maille afin que la force FI totale exercée sur chaque atome soit nulle et le
tenseur des contraintes σ soit diagonal de la valeur de la pression demandée. Ainsi, on a
l’impression d’avoir un seul paramètre P, mais on a en fait une famille de paramètres. La
famille de paramètres est {RI, a1, a2, a3} où les RI sont les coordonnées atomiques des N





de la matrice dynamique et donc faire varier les fréquences propres.
Les possibilités de croisements dépendent alors de la symétrie de la matrice dyna-
mique :
– Les matrices dynamiques dans le système rhomboédrique 3m sont toutes semblables
à une matrice par blocs. Dans ces matrices, un bloc représente les modes d’une même
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(a) a(x) = 2 ; b(x) = 4 ; f(x) = x (b) a(x) = 2x ; b(x) = 4x ; f(x) = 1
(c) a(x) = x2 − 6 ; b(x) = −x2 + 5x ; f(x) = x
Fig. A.12 – Exemples d’anti-croisements des valeurs propres pour les valeurs λ1=1 et
λ2=5 avec différentes valeurs des fonctions a(x), b(x) et f(x). Le cas où le croisement est
possible (f(x) = 0) est noté en traits tiretés. Ces courbes ont été réalisées dans ce travail
avec des valeurs arbitraires ne correspondant pas à un résultat de calcul.
symétrie. Les matrices ont donc la forme :
cas rhomboédrique :

A1g 0 0 0 0 0
0 A2g 0 0 0 0
0 0 A1u 0 0 0
0 0 0 A2u 0 0
0 0 0 0 Eu 0
0 0 0 0 0 Eg

(A.79)
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Dans le cas du carbure de bore (B12)C-B-C par exemple, le bloc A1g est une matrice
5×5.
– Les matrices dynamiques dans un système monoclinique Cs sont toutes semblables







Dans le cas du carbure de bore (B11Cp)C-B-C par exemple, le bloc A′ est une matrice
19×19.
En faisant varier des paramètres dans la matrice sans changer la symétrie, c’est à dire
en conservant cette forme en blocs, seuls les modes d’un même bloc peuvent réaliser un
anti-croisement (exemple Fig. 4.11 où deux modes de symétrie A′ anti-croisent). En effet,
ce sont les seuls pour lesquels vont apparaître des termes hors diagonaux (les termes f(x)
de Equ.A.76). Les modes de symétrie différente pourront se croiser sans problème.
On voit que dans les deux cas (rhomboédrique et monoclinique), des anti-croisements
peuvent se produire. Cependant, dans le cas d’une matrice dynamique d’un matériau
monoclinique, le nombre de modes de même symétrie est beaucoup plus important. Le
nombre de possibilités d’anti-croisement est donc aussi beaucoup plus important.
Dans les calculs, la variation des fréquences propres en fonction de la pression va donc
donner des graphiques assez compliqués car il y aura de nombreux anti-croisements. Pour
cette raison, afin de comparer les résultats obtenus avec l’expérience, les fréquences ont été
divisées en 4 domaines ; les très basses, les basses, les moyennes et les hautes fréquences
(voir sect. 4.4).
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Annexe B
Données théoriques utiles
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Tab. B.1 – Groupe d’espace, normes et angles des paramètres de maille selon la fonction-
nelle d’échange et correlation utilisée pour les carbures de bores stables étudiés dans cette
thèse. Le regroupement est fait selon le type de maille. Les mailles rhomboédriques sont
toutes du 166e groupe d’espace (R3m), les mailles monocliniques base-centrée du 8e (Cm)
et les mailles trigonales du 1er(P1) dans les tables internationales de cristallographie [283].
Matériau Méth Maille primitive Mailles conventionnelle
a b c Moy α β γ Moy a b c α β γ
(Å) (Å) (Å) (Å) (˚) (˚) (˚) (˚) (Å) (Å) (Å) (˚) (˚) (˚)
Maille rhomboédrique Maille hexagonale
(B12)C-C-C GGA 5,200 =a =a 5,200 65,91 =α =α 65,91 5,657 =a 12,137 90 90 120
LDA 5,126 =a =a 5,126 65,92 =α =α 65,92 5,577 =a 11,964 90 90 120
(B12)C-B-C GGA 5,206 =a =a 5,206 65,96 =α =α 65,96 5,668 =a 12,148 90 90 120
LDA 5,129 =a =a 5,129 66,10 =α =α 66,10 5,594 =a 11,954 90 90 120
(B12)CC GGA 5,200 =a =a 5,200 64,67 =α =α 64,67 5,563 =a 12,269 90 90 120
LDA 5,121 =a =a 5,121 64,82 =α =α 64,82 5,470 =a 12,068 90 90 120
(B12)C-C GGA 4,918 =a =a 4,918 70,13 =α =α 70,13 5,648 =a 11,056 90 90 120
LDA 4,844 =a =a 4,844 70,17 =α =α 70,17 5,569 =a 10,870 90 90 120
Maille monoclinique base-centrée Maille monoclinique
(B11C)C-B-C GGA 5,219 5,076 =a 5,170 65,98 64,45 =α 65,47 8,793 5,562 5,076 90 118,89 90
LDA 5,145 4,997 =a 5,096 66,09 64,41 =α 65,53 8,670 5,544 4,997 90 118,76 90
(B11C)CC GGA 5,135 5,011 =a 5,093 66,20 64,87 =α 65,76 8,636 5,557 5,011 90 118,67 90
LDA 5,055 4,930 =a 5,013 66,37 65,05 =α 65,95 8,493 5,485 4,930 90 118,47 90
(B11C)C-C GGA 4,920 4,902 =a 4,914 68,93 68,86 =α 68,91 8,113 5,570 4,902 90 115,85 90
LDA 4,845 4,827 =a 4,839 69,00 68,97 =α 68,99 7,984 5,492 4,827 90 115,78 90
(B10Cp2)cotC-C GGA 4,884 4,952 =a 4,906 68,14 69,07 =α 68,45 8,061 5,515 4,912 90 116,82 90
LDA 4,808 4,882 =a 4,832 68,21 69,01 =α 68,47 7,940 5,423 4,882 90 116,72 90
(B10Cp2)apC-C GGA 4,959 4,779 =a 4,899 68,55 66,99 =α 68,03 8,229 5,536 4,780 90 116,15 90
LDA 4,886 4,706 =a 4,826 68,58 67,06 =α 68,08 8,103 5,461 4,706 90 116,13 90
(B10CpCe)vfC-C GGA 4,946 4,865 =a 4,919 67,63 67,76 =α 67,67 8,194 5,541 4,865 90 117,36 90
LDA 4,867 4,793 =a 4,842 67,72 67,93 =α 67,79 8,056 5,463 4,793 90 117,26 90
Maille triclinique Pas d’autre maille
(B10Cp2)difC-C GGA 4,867 4,867 4,956 4,897 68,18 68,18 68,57 68,31
LDA 4,795 4,795 4,883 4,825 68,23 68,23 68,58 68,35
(B10CpCe)fC-C GGA 4,946 4,855 4,954 4,918 67,61 66,79 68,44 67,61
LDA 4,869 4,779 4,881 4,843 67,67 66,89 68,53 67,70
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Tab. B.2 – Positions atomiques en coordonnées cristallines dans la maille élémentaire
donnée Tab. B.1.
Matériau site de atome GGA LDA
Wyckoff nom a b c a b c
(B11Cp)C-B-C 1a Bc 0,50074 0,50712 =x 0,50052 0,50855 =x
1a Cc 1 0,38006 0,39250 =x 0,37928 0,39271 =x
1a Cc 2 -0,37644 -0,38430 =x -0,37515 -0,38412 =x
1a Cp 0,00351 0,32327 =x 0,00383 0,32206 =x
1a Bp 1 -0,00774 -0,33993 =x -0,00788 -0,34033 =x
2b Bp 2 0,00291 0,01151 0,32576 0,00274 0,01226 0,32486
2b Bp 3 -0,00605 -0,00732 -0,33093 -0,00592 -0,00812 -0,33034
1a Be 1 0,19050 -0,31449 =x 0,18999 -0,31428 =x
1a Be 2 -0,19357 0,31652 =x -0,19299 0,31593 =x
2b Be 3 0,19619 0,19731 -0,31750 0,196126 0,19761 -0,31703
2b Be 4 -0,19603 -0,19723 0,31208 -0,19622 -0,19742 0,31166
(B11Cp)C-B-C 1b Bc 1/2 1/2 1/2 1/2 1/2 1/2
moyenne 3c Cc 0,38160 =x =x =x
rhomboédrique 6h Bp 0,00650 =x 0,32940 =x
6h Be 0,19510 =x -0,31500 =x
(B12)C-B-C 1b Bc 1/2 1/2 1/2 1/2 1/2 1/2
3c Cc 0,38138 =x =x 0,38067 =x =x
6h Bp 0,00786 =x 0,32445 0,00824 =x 0,32343
6h Be 0,19626 =x -0,31850 0,19624 =x -0,31797
(B12)C-C-C 1b Cc 1/2 1/2 1/2 1/2 1/2 1/2
3c Cc 0,38991 =x =x 0,38933 =x =x
6h Bp 0,00597 =x 0,33024 0,00601 =x 0,32961
6h Be 0,19332 =x -0,30838 0,19335 =x 0,30864
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Tab. B.3 – Positions atomiques en coordonnées cristallines non conventionnelles (hexa-
gonale ou monoclinique) selon les repères cristallins de Tab. B.1 pour les matériaux à
chaînes triatomiques.
Matériau site de atome GGA LDA
Wyckoff nom a b c a b c
(B11Cp)C-B-C 2a Bc 0 0 0 0 0 0
2a Cc 1 0,87719 0 0,10858 0,87567 0 0,10733
2a Cc 2 0,12068 0 0,88538 0,12124 0 0,88416
2a Cp 0,49724 0 0,81611 0,49669 0 0,81351
2a Bp 1 0,50848 0 0,15295 0,50840 0 0,15112
4b Bp 2 0,16923 0,33756 0,48556 0,16865 0,33789 0,48333
4b Bp 3 0,83641 0,66143 0,50438 0,83672 0,66106 0,50371
2a Be 1 0,31024 0 0,17839 0,31054 0 0,17718
2a Be 2 0,69431 0 0,80940 0,69351 0 0,80738
4b Be 3 0,06140 0,24316 0,69019 0,06098 0,24342 0,68906
4b Be 4 0,94272 0,75405 0,29565 0,94280 0,75393 0,29404
(B12)C-B-C 3a Bc 0 0 0 0 0 0
6c Cc 0 0 0,11866 0 0 0,11940
18h Bp 0,22789 0,77212 0,27999 0,10513 0,89487 0,38667
18h Be 0,16179 0,83821 0,14196 0,17143 0,82857 0,52487
(B12)C-C-C 3a Cc 0 0 0 0 0 0
6c Cc 0 0 0,11009 0 0 0,11067
18h Bp 0,22524 0,77476 0,28072 0,22547 0,77453 0,28055
18h Be 0,16610 0,83390 0,14058 0,16600 0,83400 0,14065
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Tab. B.4 – Positions atomiques dans la maille cristalline élémentaire.
Matériau site de atome GGA LDA
Wyckoff nom a b c a b c
(B11Cp)CC 1a Cc 1 0,37644 0,38350 =x 0,37797 0,38517 =x
1a Cc 2 -0,37588 -0,37404 =x -0,37747 -0,37563 =x
1a Cp 0,00042 0,32676 =x 0,00086 0,32554 =x
1a Bp 1 -0,00408 -0,34534 =x -0,00428 -0,34525 =x
2b Bp 2 0,00025 0,00592 0,33164 -0,00367 -0,00389 =x
2b Bp 3 -0,00330 -0,00343 -0,33405 0,00060 0,00678 0,33044
1a Be 1 0,19737 -0,31871 =x 0,19732 -0,31821 =x
1a Be 2 -0,19940 0,32120 =x -0,19928 0,32072 =x
2b Be 3 0,20099 0,20394 -0,31971 0,20063 0,20431 -0,31882
2b Be 4 -0,20180 -0,20279 0,31671 -0,20187 -0,20282 0,31581
(B12)CC 3c Cc 0,4199 =x =x 0,36955 =x =x
6h Bp 0,9989 =x 0,33705 0,99931 =x 0,33602
6h Be 0,1991 =x -0,32086 0,19907 =x -0,32023
(B11Cp)C-C 1a Cc 1 0,41914 0,42199 =x 0,42101 0,42376 =x
1a Cc 2 -0,42008 -0,41652 =x -0,42187 -0,41893 =x
1a Cp -0,00178 0,32961 =x -0,00046 0,32757 =x
1a Bp 1 -0,00410 -0,34579 =x -0,00434 -0,34536 =x
2b Bp 2 0,00792 0,00904 0,32046 0,00806 0,01078 0,31901
2b Bp 3 -0,01053 -0,00871 -0,32472 -0,01105 -0,01016 -0,32338
1a Be 1 0,20922 -0,32021 =x 0,20930 -0,31994 =x
1a Be 2 -0,21470 0,31985 =x -0,21423 0,31954 =x
2b Be 3 0,20894 0,21498 -0,32209 0,20858 0,21441 -0,32273
2b Be 4 -0,21153 -0,21161 0,31820 -0,21116 -0,21135 0,31872
(B12)C-C 3c Cc 0,41989 =x =x 0,42163 =x =x
6h Bp 0,00865 =x 0,32164 0,00883 =x 0,32172
6h Be 0,21571 =x -0,32303 0,21536 =x -0,32318
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Tab. B.5 – Positions atomiques dans la maille cristalline conventionnelle (hexagonale ou
monoclinique).
Matériau site de atome GGA LDA
Wyckoff nom a b c a b c
(B11Cp)CC 2a Cc 1 0,87588 0 0,12596 0,87747 0 0,12436
2a Cc 2 0,12356 0 0,88350 0,12203 0 0,88517
2a Cp 0,49957 0 0,82676 0,49913 0 0,82554
2a Bp 1 0,50408 0 0,15466 0,50428 0 0,15474
4b Bp 2 0,16867 0,33463 0,49657 0,16845 0,33522 0,49611
4b Bp 3 0,83405 0,66570 0,50592 0,83448 0,66492 0,50678
2a Be 1 0,30263 0 0,18130 0,30268 0 0,18179
2a Be 2 0,69940 0 0,82120 0,69928 0 0,82072
4b Be 3 0,05936 0,23965 0,70391 0,05910 0,24028 0,70431
4b Be 4 0,94254 0,75926 0,29721 0,94303 0,75884 0,29718
(B12)CC 6c Cc 0 0 0,13102 0 0 0,13045
18h Bp 0,22051 0,77948 0,27826 0,22109 0,77890 0,27821
18h Be 0,16006 0,83994 0,14091 0,16023 0,83976 0,14069
(B11Cp)C-C 2a Cc 1 0,92008 0 0,08347 0,92187 0 0,08106
2a Cc 2 0,08086 0 0,92199 0,07899 0 0,92376
2a Cp 0,50178 0 0,82961 0,50046 0 0,82756
2a Bp 1 0,50410 0 0,15421 0,50434 0 0,15463
4b Bp 2 0,16763 0,34291 0,49129 0,16722 0,34384 0,48984
4b Bp 3 0,83581 0,65627 0,50904 0,83646 0,65548 0,51077
2a Be 1 0,29078 0 0,17979 0,29070 0 0,18006
2a Be 2 0,71470 0 0,81985 0,71423 0 0,81955
4b Be 3 0,05658 0,23448 0,71498 0,05708 0,23435 0,71441
4b Be 4 0,94667 0,76487 0,28839 0,94622 0,76494 0,28865
(B12)C-C 6c Cc 0 0 0,08018 0 0 0,07837
18h Bp 0,22848 0,77152 0,27962 0,22904 0,77096 0,27979
18h Be 0,15379 0,84680 0,13041 0,15382 0,84618 0,13082
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Tab. B.6 – Positions atomiques des matériaux trigonaux dans la maille cristalline.
Matériau site de atome GGA LDA
Wyckoff nom a b c a b c
(Bi10Cp2)difC-C 1a Bp -0,0065 -0,0061 -0,3310 -0,0078 -0,0065 -0,3297
1a Bp -0,0039 -0,3419 -0,0063 -0,0049 -0,3411 -0,0064
1a Cp -0,3295 0,0020 -0,0026 -0,3280 0,0009 -0,0031
1a Bp 0,0059 0,0063 0,3290 0,0063 0,0076 0,3278
1a Cp -0,0023 0,3293 0,0006 -0,0010 0,3278 0,0012
1a Bp 0,3417 0,0037 0,0044 0,3409 0,0048 0,0044
1a Be 0,2068 0,2114 -0,3156 0,2068 0,2112 -0,3159
1a Be 0,2081 -0,3179 0,2053 0,2080 -0,3178 0,2052
1a Be -0,3206 0,2138 0,2102 -0,3209 0,2135 0,2095
1a Be -0,2116 -0,2070 0,3137 -0,2114 -0,2070 0,3139
1a Be -0,2139 0,3204 -0,2122 -0,2137 0,3207 -0,2115
1a Be 0,3177 -0,2082 -0,2072 0,3176 -0,2082 -0,2071
1a Cc 0,4154 0,4211 0,4194 0,4170 0,4225 0,4208
1a Cc -0,4213 -0,4156 -0,4214 -0,4227 -0,4172 -0,4228
(B10CpCe)fC-C 1a Bp -0,0093 -0,0081 -0,3281 -0,0091 -0,0081 -0,3277
1a Bp -0,0041 -0,3456 -0,0010 -0,0045 -0,3452 -0,0013
1a Bp -0,3367 -0,0032 -0,0003 -0,3355 -0,0043 -0,0009
1a Bp -0,0009 -0,0012 0,3350 -0,0010 0,0001 0,3339
1a Cp -0,0004 0,3238 0,0055 -0,0001 0,3228 0,0055
1a Bp 0,3247 0,0077 0,0089 0,3238 0,0085 0,0087
1a Ce -0,2026 -0,2042 0,3041 -0,2026 -0,2044 0,3037
1a Be -0,2066 0,3214 -0,2134 -0,2066 0,3217 -0,2128
1a Be 0,3161 -0,2039 -0,2104 0,3163 -0,2044 -0,2100
1a Be 0,2063 0,2120 -0,3175 0,2066 0,2124 -0,3178
1a Be 0,2123 -0,3237 0,2062 0,2115 -0,3239 0,2071
1a Be -0,3231 0,2187 0,2051 -0,3236 0,2176 0,2061
1a Cc 0,4197 0,4225 0,4179 0,4223 0,4252 0,4200
1a Cc -0,4094 -0,4050 -0,4258 -0,4110 -0,4069 -0,4283
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Tab. B.7 – Positions atomiques dans la maille cristalline élementaire monoclinique base-
centrée.
Matériau site de atome GGA LDA
Wyckoff nom a b c a b c
(B10Cp2)cotC-C 1a Cc 1 0,4132 0,4205 0,4132 0,4134 0,4207 0,4134
1a Cc 2 -0,4223 -0,4286 -0,4223 -0,4230 -0,4284 -0,4230
1a Bp 1 -0,0149 -0,3201 -0,0149 -0,0156 -0,3193 -0,0156
1a Bp 2 -0,0001 0,3359 -0,0001 0,0014 0,3347 0,0014
2b Cp 0,0241 0,0011 -0,3468 0,0200 0,0001 -0,3435
2b Bp 3 0,0095 0,0073 0,3345 0,0093 0,0071 0,3354
1a Be 1 0,2042 -0,3148 0,2042 0,2039 -0,3138 0,2039
1a Be 2 -0,2136 0,3035 -0,2136 -0,2132 0,3040 -0,2132
2b Be 3 -0,2140 -0,2103 0,3215 -0,2135 -0,2097 0,3207
2b Be 4 0,2126 0,2093 -0,3218 0,2118 0,2091 -0,3208
(B10Cp2)opC-C 1a Cc 1 0,4188 0,4180 0,4188 0,4192 0,4187 0,4192
1a Cc 2 -0,4208 -0,4164 -0,4208 -0,4211 -0,4171 -0,4211
1a Cp 1 -0,0014 -0,3378 -0,0014 -0,0019 -0,3374 -0,0019
1a Cp 2 -0,0006 0,3394 -0,0006 -0,0001 0,3390 -0,0001
2b Bp 1 0,0054 0,0054 0,3298 0,0059 0,0076 0,3285
2b Bp 2 -0,0073 -0,0038 -0,3318 -0,0079 -0,0060 -0,3305
1a Be 1 0,2091 -0,3219 0,2091 0,2085 -0,3210 0,2085
1a Be 2 -0,2110 0,3235 -0,2110 -0,2104 0,3225 -0,2104
2b Be 3 -0,2072 -0,2122 0,3147 -0,2070 -0,2115 0,3140
2b Be 4 0,2052 0,2137 -0,3167 0,2050 0,2131 -0,3160
(B10CpCe)fC-C 1a Cc 1 0,4101 0,4278 0,4101 0,4109 0,4296 0,4109
1a Cc 2 -0,4182 -0,4117 -0,4182 -0,4198 -0,4128 -0,4198
1a Cp 1 0,0056 0,3235 0,0056 0,0051 0,3236 0,0051
1a Bp 1 -0,0002 -0,3452 -0,0002 -0,0006 -0,3451 -0,0006
2b Bp 2 -0,0057 -0,0077 -0,3278 -0,0063 -0,0085 -0,3270
2b Bp 2 0,0049 0,0022 0,3338 0,0057 0,0033 0,3329
1a Ce 1 0,2022 -0,3072 0,2022 0,2023 -0,3061 0,2023
1a Be 1 -0,2103 0,3193 -0,2103 -0,2100 0,3190 -0,2100
2b Be 2 0,2028 0,2148 -0,3183 0,2031 0,2144 -0,3178
2b Be 3 -0,2123 -0,2071 0,3194 -0,2112 -0,2076 0,3189
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Tab. B.8 – Distances inter-atomiques (Å) obtenues par DFT-LDA pour les différents
matériaux.
Matériau b1 b2 b3 b4 b5 b6 b7
(B11C)C-B-C 1,42 1,69 1,74 1,76 1,78 1,78 1,59
(B12)C-B-C 1,43 1,74 1,76 1,79 1,78 1,77 1,59
(B12)C-C-C 1,32 1,70 1,73 1,77 1,77 1,80 1,64
(B11Cp)CC 2,84 1,65 1,77 1,75 1,75 1,80 1,53
(B12)CC 3,15 1,69 1,76 1,77 1,76 1,85 1,53
(B11Cp)C-C 1,73 1,63 1,84 1,72 1,74 1,75 1,60
(B12)C-C 1,70 1,67 1,90 1,73 1,76 1,74 1,59
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B.2 Constantes élastiques dans le repère standard
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Tab. B.9 – Constantes élastiques (GPa) calculées dans le repère standard pour le carbure
de bore (B11Cp)C-B-C et les matériaux hypothétiques. Les indices dif , cot, op, f et vf
sont expliqués sect. 3.1.2.
Tricliniques DFT-GGA
Matériau C11 C22 C33 C12 C13 C23 C44 C55 C66 C14 C15
(B10C2p)difC-C 594 588 616 72 61 98 280 260 287 -5 -5
(B10C2p)fC-C 545 572 632 69 55 92 288 252 274 9 11
C16 C24 C25 C26 C34 C35 C36 C45 C46 C56
(B10C2p)difC-C -15 -9 6 2 -1 -1 7 26 -4 -7
(B10C2p)fC-C -30 -5 0 -6 -5 7 4 25 4 -5
Tricliniques DFT-LDA
Matériau C11 C22 C33 C12 C13 C23 C44 C55 C66 C14 C15
(B10C2p)difC-C 642 625 651 85 73 107 295 276 302 -5 -8
(B10CpCe)fC-C 610 611 668 88 67 100 304 267 293 8 6
C16 C24 C25 C26 C34 C35 C36 C45 C46 C56
(B10C2p)difC-C -16 -10 7 5 -3 -3 11 29 -5 -6
(B10CpCe)fC-C -20 -8 0 0 -8 5 10 28 3 -5
Monocliniques DFT-GGA
Matériau C11 C22 C33 C12 C13 C23 C44 C55 C66 C16 C26 C36 C45
(B11Cp)C-B-C 491 539 534 88 92 84 204 183 192 32 -33 -43 -32
(B11Cp)C-C 474 540 61 103 81 76 263 145 251 -37 23 50 17
(B11Cp)CC 392 501 580 102 53 109 217 147 205 -2 -64 -18 -24
(B10CpCe)vfC-C 511 607 600 62 62 95 286 246 289 -30 -17 3 21
(B10C2p)apC-C 565 594 628 72 74 82 285 255 294 -6 8 -2 32
(B10C2p)cotC-C 628 579 528 73 38 120 274 261 277 -29 -6 0 18
Monocliniques DFT-LDA
Matériau C11 C22 C33 C12 C13 C23 C44 C55 C66 C16 C26 C36 C45
(B11Cp)C-B-C 512 571 561 100 105 95 208 189 197 35 -36 -53 -36
(B11Cp)C-C 530 589 586 110 104 91 270 160 262 -52 42 60 20
(B11Cp)CC 383 519 611 112 61 130 226 149 214 -2 -68 -22 -25
(B10CpCe)vfC-C 585 642 633 81 78 105 302 262 308 -23 -6 16 23
(B10C2p)apC-C 610 635 662 85 86 91 300 269 310 -8 12 0 36
(B10C2p)cotC-C 640 608 645 59 72 100 285 274 300 -13 15 12 32
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Tab. B.10 – Constantes élastiques (GPa) calculées en DFT-LDA pour le carbure de bore
(B11Cp)C-B-C et pour les phases hypothétiques. Les tenseurs sont tous exprimés dans le
repère rhomboédrique. C33 correspond au module de Young en réponse à une traction
selon l’axe de la chaîne z. Entre parenthèses est indiquée la valeur C11−C122 qui serait
obtenue pour C66 si la maille était rhomboédrique.
Matériau C11 C22 C33 C44 C55 C66 C11−C122 C12 C13 C23 C14 C24 C65 C43
(B12)C-C 569 C11 441 192 C44 240 (C66) 85 109 C13 28 −C14 C14 =0
(B12)CC 566 C11 357 84 C44 225 (C66) 115 81 C13 9 −C14 C14 =0
(B11Cp)C-B-C 561 588 544 173 167 230 (214) 132 67 76 42 -19 20 0
(B11Cp)C-C 611 560 505 289 192 238 (281) 49 145 137 36 -14 54 29
(B11Cp)CC 611 602 407 160 142 233 (236) 135 55 58 8 -26 8 22
(B10C2p)apC-C 662 639 628 299 298 270 (285) 91 87 74 2 -15 36 26
(B10CpCe)vfC-C 633 667 586 296 284 280 (272) 89 93 68 21 -21 31 21
(B10C2p)cotC-C 645 608 632 305 299 259 (279) 87 85 64 18 -15 26 4
(B10C2p)difC-C 651 639 635 298 299 271 (279) 94 86 81 20 -21 27 7
(B10CpCe)fC-C 668 631 601 287 292 278 (290) 89 80 81 18 -22 33 9
Matériau C15 C16 C25 C26 C35 C36 C45 C46
(B10C2p)difC-C 4 2 -7 9 13 4 1 6
(B10CpCe)fC-C -1 9 -1 9 -4 -7 7 1
Tab. B.11 – Valeurs moyennes des propriétés élastiques des carbures de bores (GPa)
calculées en DFT-LDA. Module d’incompressibilité B, module de cisaillement G, module
d’Young E, coefficient de Poisson ν selon Voigt (V.) et Reuss (R.) calculés en DFT-LDA.
Matériau B G E ν
R. V. R. V. R. V. R. V.
(B11Cp)C-B-C 248 249 200 208 472 489 0.18 0.17
(B12)CC 215 227 129 159 323 388 0.25 0.22
(B11Cp)CC 225 237 187 199 440 466 0.17 0.17
(B12)C-C 241 243 204 210 477 489 0.17 0.16
(B11Cp)C-C 256 257 217 231 507 534 0.17 0.15
(B10C2p)difC-C 272 272 282 285 629 633 0.11 0.11
(B10C2p)apC-C 270 270 282 285 628 633 0.11 0.11
(B10C2p)cotC-C 260 262 279 283 617 624 0.10 0.10
(B10CpCe)vfC-C 264 265 278 281 618 623 0.11 0.11
(B10CpCe)fC-C 266 267 279 282 620 625 0.11 0.11
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B.3 Angles et intensités des rayons X
Correspondance des plans
Tab. B.12 – Correspondance entre les plans hkl équivalents pour une maille rhombo-
édrique, hexagonale et pour une maille monoclinique. Pour réaliser cette table, la maille
(B12)C-C-C a été conçue pour dans ces trois types de réseaux.
Rhombo, Hexa, Monoclinique Rhombo, Hexa, Monoclinique
1 0 0 1 0 1 0 0 1 / 1 1 0 3 2 0 1 2 5 -2 2 3 / -3 3 2 / 5 1 0
1 1 1 0 0 3 -2 0 1 3 3 2 0 1 8 -5 1 3 / -6 0 2
1 1 0 0 1 2 -1 1 1 / 2 0 0 2 -2 0 2 2 0 0 4 0 / 2 2 2
1 -1 0 1 1 0 0 2 0 / 1 1 1 3 3 1 0 2 7 -4 2 3 / -6 0 1
2 1 1 1 0 4 -2 0 2 / -3 1 1 2 -2 1 1 3 1 0 4 1 / 1 3 2 / 3 1 2
1 -1 1 0 2 1 0 2 1 / 2 0 1 3 3 3 0 0 9 -6 0 3
2 1 0 1 1 3 -1 1 2 / -2 2 1 / 3 1 0 3 -1 1 2 2 3 -2 4 1 / 0 2 3 / 4 2 1
2 0 0 2 0 2 2 2 0 / 0 0 2 3 -1 0 3 1 2 2 4 0 / 1 1 3 / 3 3 1
2 2 1 0 1 5 -4 0 1 / -3 1 2 4 2 2 2 0 8 -4 0 4 / -6 2 2
2 2 2 0 0 6 -4 0 2 4 1 1 3 0 6 -3 3 3 / -2 0 4
2 2 0 0 2 4 4 0 0 / -2 2 2 3 3 0 0 3 6 -5 3 1 / 6 0 0
2 -1 0 2 1 1 1 3 0 / 1 1 2 / 2 2 1 4 2 1 2 1 7 -3 1 4 / -5 3 2 / -6 2 1
2 -1 1 1 2 2 -1 3 1 / 0 2 2 / 3 1 1 3 2 -1 1 3 4 -2 4 2 / -1 3 3 / 5 1 1
3 1 1 2 0 5 -2 0 3 / -4 2 1 3 -1 -1 4 0 1 2 4 1 / 2 0 3
3 2 1 1 1 6 -3 1 3 / -4 2 2 / -5 1 1 4 3 2 1 1 9 -5 1 4 / -6 2 3 / -7 1 2
2 -1 -1 3 0 0 1 3 1 / 2 0 2 2 -2 2 0 4 2 0 4 2 / 4 0 2
3 2 2 1 0 7 -4 0 3 / -5 1 2 4 1 0 3 1 5 -1 1 4 / -4 4 1 / 5 3 0
3 1 0 2 1 4 -1 1 3 / -3 3 1 / 4 2 0 4 3 3 1 0 10 -6 0 4 / -7 1 3
2 2 -1 3 0 3 -1 3 2 / 0 0 3 4 3 1 1 2 8 -4 2 4 / -5 3 3 / -7 1 1
3 0 0 0 3 3 3 3 0 / 4 0 1 4 2 0 2 2 6 -2 2 4 / -4 4 2 / 6 2 0
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Fig. B.1 – Spectres de diffraction des rayons X du carbure de bore et des matériaux
concurrents à arrangements CC (B12)CC et (B11Cp)CC ainsi que de sa moyenn
rhomboédrique. Les valeurs des angles et des intensités sont données Tab. B.13.
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Fig. B.2 – Spectre de diffraction aux rayons X du carbure de bore B4C et des matériaux
à chaînes diatomiques (B12)C-C et (B11Cp)C-C ainsi que sa moyenne rhomboédrique. Les
valeurs des angles et des intensités sont données Tab. B.13.
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Tab. B.13 – Valeur des positions et des intensités X en fonction du plan hkl.
hkl (B11Cp)C-B-C (B12)C-C (B11Cp)C-C (B12)CC (B11Cp)CC
Moy Moy Moy
R3m Cm 2θ I 2θ I 2θ I 2θ I 2θ I 2θ I 2θ I 2θ I
1 0 0 1 1 0 19,72 8 19,53 17 19,82 15 20,06 17 20,03 31 19,78 49 19,96 46 19,79 66
0 0 1 19,96 2 20,11 5 20,17 16
1 1 1 -2 0 1 21,98 24 22,04 31 24,12 7 23,89 7 23,89 10 21,70 84 22,38 63 22,43 84
1 1 0 2 0 0 23,49 55 23,08 35 24,27 83 24,39 76 24,36 47 23,45 12 23,82 19 23,45 15
-1 1 1 23,66 46 24,40 68 23,97 14
1 -1 0 0 2 0 31,97 11 31,79 7 31,65 6 32,16 4 32,10 4 32,14 1 32,34 2 32,18 2
1 1 1 31,90 9 32,17 3 32,28 2
2 1 1 -3 1 1 34,89 61 34,63 61 37,32 84 37,20 77 37,16 79 34,63 107 35,47 116 35,23 115
-2 0 2 35,53 31 37,28 39 36,04 59
1 -1 1 2 0 1 37,84 100 37,54 48 37,62 100 38,19 100 38,20 54 38,03 100 38,30 100 38,03 51
0 2 1 37,82 100 38,17 100 38,28 100
2 1 0 3 1 0 39,14 5 38,52 1 40,18 13 40,46 12 40,40 4 39,12 1 39,68 0 39,13 0
-2 2 1 39,02 3 40,41 8 39,58 0
-1 1 2 39,71 3 40,54 6 40,20 0
2 0 0 2 2 0 40,05 0 39,65 0 40,28 1 40,77 1 40,70 0 40,17 4 40,56 4 40,20 2
0 0 2 40,55 0 40,87 0 41,01 2
2 2 1 -4 0 1 41,62 0 41,08 0 44,93 1 44,69 2 44,64 1 41,24 0 42,34 1 41,86 1
-3 1 2 42,00 0 44,73 1 42,67 1
2 2 2 -4 0 2 44,83 1 44,96 1 49,40 5 48,90 3 48,92 6 44,24 0 45,67 0 45,78 0
2 2 0 4 0 0 48,04 0 47,17 0 49,72 1 49,97 1 49,91 0 47,97 2 48,75 2 47,97 1
-2 2 2 48,41 0 50,00 0 49,08 2
2 -1 0 2 2 1 50,35 4 49,99 2 49,96 0 50,76 1 50,73 1 50,62 0 50,97 0 50,65 0
1 3 0 50,03 1 50,67 0 50,68 0
1 1 2 50,55 2 50,84 0 51,16 0
2 -1 1 3 1 1 52,13 0 51,54 0 52,10 1 52,85 1 52,82 0 52,35 2 52,80 1 52,27 1
-1 3 1 51,98 0 52,78 0 52,66 1
0 2 2 52,42 0 52,89 1 53,06 0
3 1 1 -4 2 1 53,42 12 52,86 13 56,00 10 56,12 10 56,04 10 53,22 11 54,26 10 53,76 11
-2 0 3 54,51 5 56,27 4 55,24 4
3 2 1 -5 1 1 56,11 1 55,27 1 59,86 8 59,74 8 59,66 4 55,73 0 57,06 1 56,31 1
-4 2 2 56,11 0 59,72 5 57,06 1
-3 1 3 57,08 0 59,86 4 57,93 1
3 2 2 -4 0 3 56,38 3 57,22 1 61,63 0 61,15 0 61,25 0 55,74 6 57,43 4 58,18 2
-5 1 2 56,15 3 61,12 0 57,22 4
2 -1 -1 1 3 1 56,97 1 56,71 1 56,36 4 57,33 3 57,27 4 57,31 3 57,68 3 57,44 3
2 0 2 56,92 0 57,40 1 57,63 1
3 1 0 4 2 0 58,87 1 58,00 1 60,14 4 60,68 3 60,58 2 58,92 1 59,72 0 58,94 0
-3 3 1 58,48 1 60,58 2 59,36 0
-1 1 3 59,83 1 60,83 2 60,58 0
2 2 -1 -1 3 2 61,81 7 62,01 5 62,18 13 62,99 11 62,99 10 62,02 15 62,65 4 62,83 4
0 0 3 62,63 3 63,16 5 63,40 7
3 0 0 3 3 0 61,81 5 61,16 7 62,18 11 62,99 9 62,89 10 62,02 4 62,65 15 62,07 15
4 0 1 60,93 2 62,96 7 61,86 2
3 2 0 5 1 0 63,63 19 62,46 9 65,76 29 66,17 30 66,07 15 63,55 27 64,60 31 63,56 16
-3 3 2 63,70 9 66,13 14 64,66 14
-2 2 3 64,50 10 66,28 15 65,38 16
3 3 2 -6 0 2 64,37 18 63,80 8 70,76 4 70,14 4 70,08 2 63,59 17 65,61 18 65,10 8
-5 1 3 64,89 17 70,20 4 66,08 17
3 3 1 -6 0 1 66,29 3 65,13 1 70,95 25 70,79 24 70,68 12 65,82 5 67,46 7 66,42 3
-4 2 3 66,96 3 70,85 24 68,06 7
2 -2 0 0 4 0 66,83 17 66,43 9 66,09 16 67,27 17 67,14 8 67,24 19 67,69 19 67,33 9
2 2 2 66,68 16 67,30 17 67,56 17
3 3 3 -6 0 3 69,77 1 69,99 1 77,63 1 76,76 1 76,78 2 68,78 3 71,19 1 71,39 2
2 -2 1 3 1 2 70,44 11 70,04 5 69,76 18 70,99 15 71,03 7 0 0 71,01 4
0 4 1 70,13 6 70,88 9 71,09 5
1 3 2 70,41 6 0 0 70,99 7 70,86 7 71,37 9 71,34 5
3 -1 1 4 2 1 71,29 13 70,37 7 71,46 10 72,50 10 72,44 4 71,58 21 72,28 21 71,46 11
-2 4 1 70,93 6 72,38 5 71,95 10
0 2 3 71,96 6 72,62 6 72,89 10
3 -1 0 3 3 1 71,91 12 71,22 5 71,53 15 72,72 15 72,63 6 72,29 7 72,88 9 72,26 4
2 4 0 71,35 6 72,58 8 72,37 5
1 1 3 72,44 7 72,86 8 73,36 5
4 2 2 -6 2 2 73,69 4 73,06 4 79,58 12 79,26 13 79,18 13 73,05 9 75,06 8 74,49 8
-4 0 4 75,22 2 79,47 6 76,44 3
4 1 1 -3 3 3 75,27 2 75,91 3 78,19 3 78,63 4 78,68 1 75,13 2 76,50 3 77,07 3
-2 0 4 76,86 1 78,88 2 77,94 1
3 3 0 -5 3 1 75,27 3 74,36 2 78,19 0 78,63 0 78,50 4 75,13 4 76,50 3 75,67 3
6 0 0 73,75 2 78,52 0 75,14 2
4 2 1 -5 3 2 75,50 11 75,11 5 79,76 1 79,88 2 79,80 1 75,15 12 76,81 11 76,46 5
-6 2 1 74,30 7 79,75 0 75,73 6
-3 1 4 77,07 4 0 78,23 5
3 2 -1 5 1 1 77,67 0 76,42 0 78,43 1 79,46 1 79,39 1 77,90 3 78,81 3 77,69 1
-2 4 2 77,66 0 79,39 0 78,81 2
-1 3 3 78,31 0 79,54 0 79,40 1
4 3 2 -6 2 3 78,81 3 78,92 1 0 0 0 77,96 1 0 0
-7 1 2 77,83 2 0 79,49 1
3 -1 -1 2 4 1 79,45 3 78,88 3 78,62 2 0 79,96 2 0 0 0
2 0 3 79,71 1 0 0
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Fig. B.3 – Spectres de diffraction des rayons X du carbure de bore B4C et des matériaux
monocliniques (B10Cp2)cotC-C et (B10Cp2)opC-C ainsi que leur moyenne rhomboédrique. Les
valeurs des angles et des intensités sont données Tab. B.14.
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Fig. B.4 – Spectres de diffraction des rayons X du carbure de bore B4C et du matériau
monoclinique (B10CpCe)vfC-C ainsi que sa moyenne rhomboédrique. Les valeurs des angles
et des intensités sont données Tab. B.14.
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R3m Cm 2θ I 2θ I 2θ I 2θ I 2θ I 2θ I
1 0 0 1 1 0 20,18 16 20,26 12 20,29 17 20,02 44 20,28 20 20,12 51
0 0 1 20,07 20 20,68 2 20,53 4
1 1 1 -2 0 1 23,82 5 23,80 9 23,76 8 23,85 7 23,59 11 23,62 13
1 1 0 2 0 0 24,46 57 24,72 26 24,54 70 24,07 52 24,47 69 24,43 38
-1 1 1 24,35 64 24,75 49 24,48 59
1 -1 0 0 2 0 32,41 3 32,43 0 32,64 2 32,30 4 32,66 3 32,27 6
1 1 1 32,47 3 32,63 1 32,77 0
2 1 1 -3 1 1 37,19 81 37,34 59 37,19 70 36,85 72 36,99 75 36,84 81
-2 0 2 36,86 28 38,07 35 37,34 35
1 -1 1 2 0 1 38,47 100 38,71 42 38,73 100 38,49 55 38,74 100 38,96 51
0 2 1 38,43 100 38,66 100 38,55 100
2 1 0 3 1 0 40,62 8 40,99 4 40,77 10 40,03 2 40,68 9 40,55 2
-2 2 1 40,62 4 40,55 7 40,38 5
-1 1 2 40,31 4 41,60 5 41,04 7
2 0 0 2 2 0 41,02 0 41,20 1 41,25 0 40,68 0 41,23 0 40,89 0
0 0 2 40,79 0 42,08 0 41,76 1
2 2 1 -4 0 1 44,65 3 44,98 0 44,61 2 43,96 1 44,34 2 44,20 0
-3 1 2 44,45 2 45,10 1 44,46 2
2 2 2 -4 0 2 48,76 2 48,72 5 48,63 3 48,82 5 48,25 3 48,32 5
2 2 0 4 0 0 50,14 1 50,70 0 50,30 1 49,29 1 50,16 0 50,08 0
-2 2 2 49,90 2 50,76 0 50,17 0
2 -1 0 2 2 1 51,16 1 51,36 1 51,52 1 51,10 1 51,55 1 51,45 1
1 3 0 51,23 0 50,94 0 50,95 0
1 1 2 51,11 1 51,98 0 0 52,00 1
2 -1 1 3 1 1 53,22 0 53,62 0 53,56 0 52,96 0 53,56 0 53,67 0
-1 3 1 53,19 0 53,23 0 53,04 0
0 2 2 53,05 0 54,02 0 53,74 0
3 1 1 -4 2 1 56,24 11 56,54 6 56,36 9 55,60 10 56,14 9 55,78 10
-2 0 3 55,68 4 57,92 3 56,85 4
3 2 1 -5 1 1 59,77 8 60,28 4 59,80 8 58,77 4 59,49 8 59,24 5
-4 2 2 59,75 2 59,76 4 59,30 4
-3 1 3 59,25 2 61,14 3 59,99 3
3 2 2 -4 0 3 61,04 1 60,61 0 60,94 0 62,09 0 60,50 0 60,92 0
-5 1 2 61,19 0 60,65 0 60,38 0
2 -1 -1 1 3 1 57,81 3 57,87 3 58,24 3 57,81 4 58,28 3 57,87 4
2 0 2 57,94 2 58,44 1 58,82 1
3 1 0 4 2 0 60,98 2 61,48 2 61,26 3 60,16 2 61,14 3 60,84 2
-3 3 1 61,11 2 60,61 1 60,57 1
-1 1 3 60,49 1 62,70 2 61,88 2
2 2 -1 -1 3 2 63,41 8 63,21 10 63,80 9 64,00 9 63,75 9 63,56 9
0 0 3 63,03 4 65,16 5 64,63 5
3 0 0 3 3 0 78,93 0 63,71 8 63,80 9 62,86 9 63,75 9 63,20 9
4 0 1 64,02 4 62,88 6 63,92 4
3 2 0 5 1 0 66,42 32 67,16 11 66,67 29 65,29 16 66,48 31 66,32 17
-3 3 2 66,30 12 66,65 13 66,12 14
-2 2 3 65,93 12 67,89 14 66,90 14
3 3 2 -6 0 2 69,98 5 70,36 2 69,85 3 69,16 1 69,31 4 69,16 2
-5 1 3 69,72 2 70,56 4 69,52 5
3 3 1 -6 0 1 70,82 21 71,56 9 70,86 23 69,45 11 70,46 23 70,22 10
-4 2 3 70,44 22 71,73 22 70,63 23
2 -2 0 0 4 0 67,85 17 67,90 8 68,38 17 67,60 9 68,43 17 67,54 9
2 2 2 67,98 15 68,37 15 68,70 16
3 3 3 -6 0 3 76,51 1 76,44 2 76,29 1 76,62 2 75,63 1 75,75 2
2 -2 1 3 1 2 71,60 13 71,95 4 72,16 12 71,93 6 72,20 12 72,67 5
0 4 1 71,61 3 71,54 7 71,42 7
1 3 2 71,58 7 72,16 5 72,14 6
3 -1 1 4 2 1 73,03 10 73,62 5 73,52 9 72,47 4 73,49 11 73,43 5
-2 4 1 73,07 3 72,80 5 72,64 5
0 2 3 72,69 2 74,61 5 74,10 5
3 -1 0 3 3 1 73,30 14 73,67 5 73,85 13 72,97 6 73,87 13 73,53 5
2 4 0 73,46 5 72,90 8 72,99 7
1 1 3 73,11 6 74,89 6 74,73 7
4 2 2 -6 2 2 79,25 10 79,62 12 79,25 14 78,41 14 78,75 14 78,38 13
-4 0 4 78,44 6 81,43 6 79,62 6
4 1 1 -3 3 3 78,93 6 78,50 1 79,21 5 80,03 1 78,95 5 78,97 1
-2 0 4 78,11 2 81,61 2 80,12 2
3 3 0 -5 3 1 78,93 0 79,40 3 79,21 1 77,94 5 78,95 1 78,32 5
6 0 0 79,92 0 77,43 0 78,82 0
4 2 1 -5 3 2 80,05 2 80,21 0 80,21 2 79,59 1 79,84 2 79,33 1
-6 2 1 80,77 1 78,68 1 79,40 1
-3 1 4 79,21 1 82,50 1 80,82 1
3 2 -1 5 1 1 79,8 1 80,84 0 80,50 1 79,12 1 80,42 1 80,51 1
-2 4 2 79,84 1 80,31 1 79,80 1
-1 3 3 79,59 1 81,42 0 80,65 0
4 3 2 -6 2 3 85,55 0 85,49 0 85,47 0 85,60 0 84,83 0 84,74 0
-7 1 2 86,18 0 84,23 0 84,52 0
3 -1 -1 2 4 1 80,80 2 80,99 2 81,46 2 80,58 2 81,51 2 80,81 2
2 0 3 80,80 1 82,23 1 82,48 1
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Fig. B.5 – Spectres de diffraction des rayons X du carbure de bore B4C et des matériaux
tricliniques (B10Cp2)difC-C et (B10CpCe)fC-C ainsi que leur moyenne rhomboédrique. Les
valeurs des angles et des intensités sont données Tab. B.15.
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Moy Moy Moy Moy Moy
R3m Cm 2θ I 2θ I 2θ I 2θ I 2θ I 2θ I 2θ I 2θ I
1 0 0 0 0 1 20,24 17 20,04 42 20,29 19 20,22 29 3 1 0 1 0 3 61,17 3 60,43 2 61,18 3 60,88 1
0 1 0 20,35 19 20,13 37 0 1 3 60,43 2 60,65 2
1 0 0 20,35 19 20,45 13 0 3 1 61,42 2 60,36 2
1 1 1 1 1 1 23,84 7 23,84 14 23,58 10 23,62 32 3 1 0 61,67 2 62,12 2
1 1 0 0 1 1 24,52 69 24,41 72 24,48 69 24,14 98 3 0 1 61,42 2 61,63 2
1 1 0 24,76 49 24,78 42 1 3 0 61,67 2 61,09 1
1 0 1 24,41 72 24,49 71 2 2 -1 2 -1 2 63,64 9 63,44 10 63,80 9 63,60 9
1 -1 0 1 -1 0 32,53 2 32,62 2 32,69 2 32,45 4 -1 2 2 63,44 10 63,02 11
-1 0 1 32,49 4 32,79 1 -2 -2 1 64,05 8 64,52 7
0 -1 1 32,49 4 32,64 2 3 0 0 3 0 0 63,64 8 64,01 9 63,80 9 64,37 9
2 1 1 2 1 1 37,25 68 37,45 68 36,98 74 37,45 75 0 3 0 64,01 9 63,23 9
1 1 2 36,85 67 36,74 66 0 0 3 62,92 9 63,54 8
1 2 1 37,45 68 36,84 74 3 2 0 3 2 0 66,61 29 67,29 13 66,51 31 67,63 15
1 -1 1 -1 1 1 38,62 100 38,58 100 38,78 100 38,48 100 2 3 0 67,29 13 67,02 14
1 -1 1 38,58 100 38,58 97 0 3 2 66,58 14 65,46 16
-1 -1 1 38,70 94 39,07 96 2 0 3 65,99 14 66,32 12
2 1 0 1 2 0 40,73 10 41,09 6 40,70 9 40,82 6 0 2 3 65,99 14 65,63 14
2 0 1 40,81 4 40,92 4 3 0 2 66,58 14 66,77 15
1 0 2 40,31 4 40,54 8 3 3 2 3 3 2 70,06 3 70,53 4 69,29 4 69,85 4
0 1 2 40,31 4 40,28 4 3 2 3 69,84 3 69,53 5
2 1 0 41,09 6 41,34 6 2 3 3 69,84 3 68,83 4
0 2 1 40,81 4 40,13 2 3 3 1 3 3 1 70,95 23 71,73 20 70,46 23 71,37 20
2 0 0 2 0 0 41,16 0 41,38 0 41,26 0 41,60 1 3 1 3 70,58 21 70,66 22
0 0 2 40,72 0 41,10 0 1 3 3 70,58 21 69,51 22
0 2 0 41,38 0 40,91 0 2 -2 0 -2 0 2 68,13 17 68,04 16 68,49 17 68,74 16
2 2 1 1 2 2 44,70 2 44,52 2 44,33 2 43,89 3 0 -2 2 68,04 16 68,38 17
2 1 2 44,52 2 44,47 2 2 -2 0 68,34 15 67,95 16
2 2 1 45,09 1 44,77 1 3 3 3 3 3 3 76,57 1 76,59 3 75,60 1 75,75 3
2 2 2 2 2 2 48,79 3 48,80 10 48,23 3 48,32 9 2 -2 1 -2 2 1 71,90 12 72,03 5 72,27 12 71,64 6
2 2 0 2 0 2 50,27 1 50,03 1 50,17 0 50,19 0 -1 -2 2 71,93 6 72,54 5
0 2 2 50,03 1 49,44 1 -2 -1 2 71,93 6 72,84 4
2 2 0 50,78 0 50,83 0 1 -2 2 71,77 6 71,90 7
2 -1 0 0 -1 2 51,36 1 51,07 0 51,59 1 51,53 0 2 -2 1 72,03 5 71,77 5
-1 0 2 51,07 0 51,60 1 -2 1 2 71,77 6 72,07 6
2 -1 0 51,53 1 51,48 0 3 -1 1 3 -1 1 73,31 9 73,52 4 73,55 10 73,57 5
0 -2 1 51,49 0 51,41 0 -1 3 1 73,75 5 72,50 5
-2 0 1 51,49 0 51,92 0 -1 1 3 72,70 4 73,09 4
1 -2 0 51,53 1 51,05 1 1 -1 3 72,70 4 73,27 4
2 -1 1 -2 -1 1 53,42 0 53,48 0 53,60 0 54,23 0 -1 -3 1 73,75 5 73,65 6
1 -1 2 53,12 0 53,39 0 -3 -1 1 73,52 4 74,53 6
-1 2 1 53,48 0 52,93 0 3 -1 0 -1 0 3 73,61 13 73,02 7 73,94 13 73,84 7
2 -1 1 53,66 0 53,47 0 3 -1 0 73,91 6 74,01 6
-1 1 2 53,12 0 53,24 0 -3 0 1 73,92 7 74,52 5
-1 -2 1 53,66 0 53,84 1 0 -3 1 73,92 7 73,55 6
3 1 1 1 3 1 56,37 9 56,75 7 56,15 9 55,79 9 0 -1 3 73,02 7 73,81 8
1 1 3 55,62 9 55,72 10 1 -3 0 73,91 6 73,06 5
3 1 1 56,75 7 56,95 7 4 2 2 4 2 2 79,38 13 79,89 12 78,74 14 79,90 12
3 2 1 2 1 3 59,87 8 59,27 4 59,49 8 59,32 4 2 4 2 79,89 12 78,39 13
1 3 2 59,94 3 58,82 4 2 2 4 78,42 13 78,15 13
3 1 2 59,94 3 60,01 4 4 1 1 4 1 1 79,16 5 79,76 4 78,99 5 80,16 4
1 2 3 59,27 4 58,82 4 1 4 1 79,76 4 78,35 5
3 2 1 60,44 3 60,43 4 1 1 4 77,99 5 78,35 5
2 3 1 60,44 4 59,74 4 3 3 0 3 3 0 79,16 1 80,06 1 78,99 1 80,39 0
3 2 2 2 2 3 61,10 0 60,65 0 60,48 0 60,21 0 3 0 3 78,73 1 79,02 1
2 3 2 61,35 0 60,39 0 0 3 3 78,73 1 77,70 1
3 2 2 61,35 0 61,10 0 4 2 1 2 1 4 80,24 2 79,17 1 79,86 2 79,88 1
2 -1 -1 -1 -1 2 58,04 3 57,88 3 58,34 3 58,56 3 1 2 4 79,17 1 78,95 1
1 -2 1 58,13 3 57,91 4 4 1 2 80,56 1 80,79 1
-2 1 1 58,13 3 58,20 3
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B.4 Fréquences de vibrations
B.4.1 Modes silencieux
Les modes silencieux, n’apparaissent ni en diffusion Raman ni en absorption infra-
rouge. Ce sont les modes A1u et A2g dans la symétrie 3m rhomboédrique, ils sont A′′ dans
la symétrie Cs monoclinique.
Tab. B.16 – Valeurs calculées par DFPT-LDA des fréquences des modes silencieux (cm−1)
pour différents carbures de bore.
Matériaux Rhomboédriques Matériaux monocliniques
Matériau Ico3 Ico4 Ico12 Ico14 Matériau Ico3 Ico4 Ico12 Ico14
A1u A2g A2g A1u A” A” A” A”
α-B12 492 507 737 802 (B11C)C-B-C 570 492 801 866
α-B12a 492 508 739 802 (B11C)C-B-Ca 570 492 801 866
(B12)C-C-C 585 483 820 868 (B11C)C-C 511 457 816 782
(B12)C-C-Cb 584 486 821 882 (B11C)CC 559 470 805 827
(B12)C-B-C 561 459 726 808
(B12)C-C 443 415 743 784
(B12)CC 518 465 753 831
aDFPT, Vast et al. Réf. [261]
bDFPT, Lazzari et al. Réf. [4]
Les valeurs des fréquences de vibration obtenues par DFPT pour ces types de modes
sont fournies Tab. B.16. Ils sont portés par les modes de vibration de l’icosaèdre et pas
par la chaîne (voir Tab. 2.7 et Tab. 2.8).
Pour que le i-ème mode propre |ψi > soit silencieux, il faut que sa vibration n’induise
pas de changement du moment dipolaire −→µ ni du tenseur de polarisabilité χ du cristal.
La règle de sélection s’ecrit donc :
i est silencieuse ⇔ ∀(j, k) ∈ {x, y, z}2 ∂µj
∂ui
= 0 et ∂χjk
∂ui
= 0 (B.1)
où ui est le déplacement des atomes par rapport à leurs positions d’équilibre induit par
le vecteur propre |ψi > et j et k sont les indices sur les directions cartésiennes.
Il est toutefois possible de les observer près du centre de zone par la diffusion inélastique
des rayons X, ou encore sur toute la zone de Brillouin si on a un monocristal par diffusion
inélastique de neutrons, avec un spectromètre trois axes (inventé par Brockhouse et décrit
en Réf. [298]). Ces modes peuvent aussi intervenir dans l’échange entre les phonons, donc
dans la densité d’état de double phonons. Ils n’ont pas encore été observés pour le carbure
de bore.
B.4.2 Fréquences de vibration des matériaux à icosaèdres (B10C2)
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Tab. B.17 – DFPT-LDA : Fréquences des modes propres des matériaux (B10C2)C-C selon
la configuration des atomes de carbone dans l’icosaèdre. Les fréquences identifiées sont
montrées dans les spectres de la section 4.3.
dif cot op f vf
429 282 423 452 446
493 485 463 467 467
508 489 485 497 500
527 535 507 507 505
538 540 522 530 524
552 548 543 548 543
562 559 545 551 546
568 572 566 572 572
581 577 594 592 600
603 609 596 620 603
622 634 626 629 644
630 637 645 638 646
643 646 668 678 671
702 701 699 697 703
717 703 701 718 716
724 726 733 727 729
767 745 748 733 733
769 746 767 759 765
800 794 784 795 789
809 798 801 812 810
832 818 823 833 833
842 827 839 848 847
861 877 864 873 863
882 880 886 877 881
891 884 890 898 899
904 903 902 903 905
919 930 927 924 907
939 934 937 937 943
939 935 939 948 966
975 983 957 982 978
1031 1017 1034 1026 1011
1053 1050 1052 1049 1056
1080 1050 1082 1076 1071
1093 1089 1097 1081 1079
1118 1116 1113 1122 1141
1138 1135 1143 1137 1151
1204 1211 1176 1219 1210
1225 1227 1220 1230 1232
1233 1234 1259 1257 1264
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B.5 Distorsion monoclinique dans les phonons
Le but de cette annexe est de comparer l’amplitude de la levée de dégénérescence dans
les fréquences des phonons. Seules les mailles monocliniques (B11Cp)C-C, (B11Cp)CC et
(B11Cp)C-B-C sont étudiées.
Lors de la projection des modes de symétrie A′ et A′′ (monocliniques) sur les modes
de la maille de référence rhomboédrique, on voit que :
– Tous les modes A1g (Ch5, Ico9, Ico17, Ico21 et Ico24) proviennent de modes A′′.
– Tous les modes A2u (Ch1, Ch6, Ico16, Ico19 et Ico22) proviennent de modes A′′.
– Tous les modes A1u (Ico3 et Ico14) proviennent de modes A′.
– Tous les modes A2g (Ico4 et Ico12) proviennent de modes A′.
– Tous les modes Eu (Ch2, Ch4, Ico2, Ico6, Ico8, Ico10, Ico15 et Ico18) proviennent
d’un A′ et d’un A”.
– Tous les modes Eg (Ch3, Ico5, Ico7, Ico11, Ico13, Ico20 et Ico23) proviennent d’un
A′ et d’un A”.
A cause de la faible baisse de symétrie, les modes qui sont dégénérés pour les mailles
rhomboédriques (Eu et Eg) ne le sont plus pour les mailles monocliniques. Une petite
différence en énergie vient séparer les fréquences censées être égales. Les valeurs de ces
levées de dégénérescence sont montrées Tab. B.18.
Seules les mailles monocliniques (B11Cp)C-C, (B11Cp)CC et (B11Cp)C-B-C sont étu-
diées. En effet, pour les mailles dont l’icosaèdre est substitué deux fois (B10C2), la diffé-
renciation entre les différents modes Eu et Eg n’a pas été possible.
Lorsque la distorsion monoclinique est plus grande, la levée de dégénérescence des
modes Eg et Eu n’est pas forcément plus prononcée. En effet les degrés de liberté interne
(les positions atomiques et la densité électronique associée) sont les facteurs déterminant
les fréquences des phonons. Par exemple la maille (B11Cp)C-C a une distorsion monocli-
nique moins importante que la maille (B11Cp)C-B-C (Voir Tab. B.1), mais la fréquence
de vibration correspondant à la vibration inter-icosaèdres en antiphase a une perte de dé-
générescence de 4 cm−1 pour (B11Cp)C-B-C et de 293 cm−1 pour (B11Cp)C-C. L’absence
de dégénérescence est due au carbone polaire qui rompt les règles de symétries attendues
dans l’icosaèdre. Cela est dû à la liaison inter-icosaèdres Cp - Bp qui est beaucoup moins
différente que les liaisons inter-icosaèdres Bp-Bp dans (B11Cp)C-B-C (1.71 Å et 1.67 Å)
que dans (B11Cp)C-C (1.67 Å et 1.57 Å).
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Tab. B.18 – Étude de la levée de dégénérescence des phonons en centre de zone pour les
mailles monocliniques.
D3d mode Eu Eg
LDA GGA LDA GGA
Cs mode A’ A" ∆ A’ A" ∆ A’ A" ∆ A’ A" ∆
(B11Cp)C-B-C 0 0 0 0 0 0 479 488 9 448 475 27
368 407 39 380 416 36 536 549 13 521 539 27
512 536 24 498 507 9 737 768 31 707 735 28
593 624 31 569 600 31 840 841 1 807 808 1
701 727 26 674 700 26 808 815 7 776 782 6
723 783 60 693 747 51 1098 1139 41 1057 1094 37
849 861 12 825 839 14 1052 1056 4 1005 1019 14
1081 1119 38 1040 1075 35
(B11Cp)C-C 0 0 0 0 0 0 621 593 28 540 597 47
488 520 38 439 498 59 491 410 81 430 443 13
540 563 23 520 567 47 770 726 46 709 687 22
667 646 21 628 661 33 708 692 16 679 670 9
843 828 15 798 813 15 918 876 42 884 885 1
892 854 38 826 909 83 1048 1059 11 1022 1039 17
1024 1026 2 995 999 4 1183 885 298 1147 845 302
(B11Cp)CC 0 0 0 0 0 0 529 533 4 512 515 3
538 511 27 404 489 85 481 488 7 464 478 14
561 597 36 547 570 23 730 754 24 700 723 23
701 723 22 679 702 23 819 831 12 787 792 5
737 807 70 692 767 75 801 827 26 767 788 21
876 877 1 855 858 3 1096 1108 10 1065 1066 1
1196 1206 10 1159 1170 11 1217 1223 5 1181 1187 6
B.6 Zone de Brillouin
Dans ce manuscrit, les dispersions de phonons et structures de bandes sont présen-
tées le long des directions de haute symétrie. Les directions dans la zone de Brillouin
ont été choisies de telle sorte à correspondre à celles de Calandra et al. [220]. Ce sont
les mêmes directions pour toutes les structures, rhomboédriques, monocliniques bases-
centrées et tricliniques. En effet, comme les mailles monocliniques bases-centrées et tricli-
niques ressemblent fortement à la maille rhomboédrique, il en va de même pour leur zone
de Brillouin. On peut donc identifier les points de haute symétrie équivalents dans les trois
types de zone de Brillouin. Le chemin utilisé pour faire varier le vecteur d’onde k dans
la première zone de Brillouin est indiqué Fig. B.19 ainsi que les coordonées des points
de haute symétrie. Pour les mailles tricliniques, les mêmes formules que pour les mailles
rhomboédriques ont été utilisées1, générant une erreur de mois de 2% sur la symétrie des
1 en prenant la maille triclinique moyennée pour être rhomboédrique Tab. B.1
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coordonnées des points Y, Σ et Q.
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Maille rhomboédrique Maille monoclinique
a* b* c* a* b* c*
Γ 0 0 0 0 0 0
L 0 1/2 0 0 1/2 0
Y 1− η 1/2 η − 1 1− φ 1/2 φ− 1
B 1/2 η 1− η −µ η 2ζ + µ
Z 1/2 1/2 1/2 1/2 1/2 1/2
Γ 0 0 0 0 0 0
Σ 0 ν −ν (−2ζ − µ+ 1− φ)/2 3/4− η/2 (µ+ φ− 1)/2
F 1/2 1/2 0 1/2 1/2 0
Q ν 1− ν 0 (1− φ− µ)/2 1/4+η/2 (φ− 1 + 2ζ + µ)/2
η = (1 + 4cosα)/(2 + 4cosα) ζ = (2− bcosα/c)/(4sin2α)
ν = 3/4− η/2 η = 1/2 + 2cζcosα/b
ψ = 3/4− a2/(4b2sin2α)
φ = ψ + (3/4− ψ)bcosα/c
Tab. B.19 – Schéma du haut : première zone de Brillouin du carbure de bore rhombo-
édrique. Le chemin reliant les points de hautes symétries qui a été utilisé dant ce manuscrit
est noté en rouge. Tableau du bas : coordonnées des points de haute symétrie. Le repère
est composé des trois vecteurs du réseau réciproque a*, b* et c*. La valeur des paramètres
a été calculée par Setyawan et al. Réf. [290] pour une maille rhomboédrique type RHL1
et MCLC1. a, b, c α, β et γ sont respectivement les normes et angles des vecteurs de
Bravais donnés Tab. B.1.
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Annexe C
Élaboration de la méthode de
synthèse
Le but de cette annexe est de proposer une méthode théorique permettant la synthèse
des phases de carbure de bore à chaînes diatomiques. J’y présente les différentes idées du
brevet que nous avons déposé avec mes co-auteurs.
D’après le calcul des énergies de formation sect. 3.1.2, les phases de carbure de bore à
chaînes diatomiques sont métastables par rapport au carbure de bore B4C. Les tentatives
de synthèse de phases métastables ne sont pas pour autant vouées à l’échec. Par exemple,
le diamant est métastable par rapport au graphite mais peut être formé sous pression et
température.
Dans le cas des matériaux (B12)C-C, (B11C)C-C et (B10C2)C-C, la synthèse semble
aussi possible à la vue des composés déjà existants. En effet, certains composés possédant
également des icosaèdres de bore et deux atomes dans l’espace intericosaèdre ont déjà été






– (B12)C-C/Mg [63] dont les chaînes sont alternativement C-C ou des atomes de ma-
gnésium isolés.
De plus, la stœchiométrie B3.6C, qui est la stœchiométrie du solide (B11C)C-C, a déjà
été obtenue grâce à la magnésiothermie par Beauvy [300] par Bougoin [137] et par Ridg-
way [191].
Si la stœchiométrie B3.6C est atteinte, c’est pourtant la phase (B11C)CC qui est
créée et non la phase (B11C)C-C (voir énergies de formation en GGA sect. 3.1.2). Les
arrangements CC sont d’ailleurs très présents dans le carbure de bore B4C en tant
que défaut [130] alors que les chaînes C-C n’ont à ce jour jamais été observées (voir
sect. 2.1.2). Or ce défaut ne soutient pas la pression [6]. Une synthèse par magnésiothermie
accompagnée d’une haute pression devrait donc permettre de remplacer les arrangements
CC par des chaînes C-C. Dans ce chapitre, nous supposons que la phase créée par
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Beauvy était (B11C)CC mais n’avais pas été caractérisée à l’époque1. Je vais donc utiliser
la magnésiothermie et la pression comme moyens de synthèses théoriques de la phase
(B11C)C-C. Le moyen de synthèse de (B12)C-C et (B10C2)C-C n’a pas été étudié.
Dans la première section, les équations bilans pouvant se produire lors de la synthèse
seront présentées. Dans la seconde section, les spectres Raman et X de matériaux pouvant
être formés lors de la synthèse seront analysés, car ces spectres peuvent être confondus
avec ceux de (B11C)C-C.
C.1 Création d’une équation bilan
C.1.1 Variation de la stœchiométrie nécessaire mais non suffi-
sante
Pour créer un produit de stœchiométrie B3.6C, la solution la plus simple est de partir
de réactifs dans cette stœchiométrie. A partir des éléments par exemple, on peut penser
changer l’équation [176] :
12B + 3C 2050˚C−→ (B11C)C-B-C (C.1)
en l’équation :
11B + 3C 2050˚C−→ (B11C)C-C (C.2)
Mais (B11C)C-B-C est tellement plus bas en énergie par rapport à (B11C)C-C que ce sera
toujours la phase (B11C)C-B-C qui sera créée. L’excédent de carbone ne conduira qu’à
un résidu de graphite aux joints de grains pouvant prendre la forme d’aiguilles montrées
Fig. C.1. Quel que soit l’excédent de carbone, l’équation obtenue expérimentalement sera
Fig. C.1 – Aiguilles de graphite
pro eutectique dans une matrice eutec-




12B + (4 + n)C 2050˚C−→ (B11C)C-B-C + nC (C.3)
Ce n’est donc pas la bonne solution.
1Peut-être avait-il fait une erreur d’analyse
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Remarque :
La température de 2050˚C a été prise de Réf. [176]. La température permettant de dé-
passer la barrière énergétique autorisant la diffusion solide-solide du mélange carbone-bore
est toujours la même quelle que soit l’expérience. En revanche la température permettant
une cinétique de réaction suffisamment rapide pour être visible peut varier énormément
selon la méthode de chauffe ou l’état des réactifs. C’est cette deuxième température qui
est référencée dans les expériences, c’est pourquoi elle varie beaucoup dans la littérature
[226, 227, 132, 301, 228, 230, 229, 179, 231, 187, 302, 144, 154, 303, 175, 176].
C.1.2 Équivalence dans l’utilisation de bore ou d’oxyde de bore
Afin d’éviter la formation de la phase thermodynamiquement la plus stable (B11C)C-
B-C, il faut donc réaliser la synthèse hors équilibre thermodynamique, par exemple en
ajoutant un catalyseur. Le rôle du catalyseur est ici de réduire la stœchiométrie locale
en bore dans l’échantillon. Il faut donc un catalyseur réagissant fortement avec le bore
comme le magnésium Mg2. Cette réaction entre le catalyseur et le bore est appelée ré-
action parasite. Elle est toutefois nécessaire pour éviter de ne former que (B11C)C-B-C.
Dans cette thèse, nous avons choisi d’étudier l’effet théorique que peut avoir le magné-
sium sur la synthèse du carbure de bore. Ce choix est basé sur les nombreuses études
déjà réalisées sur les systèmes binaires Mg-B, Mg-C et Mg-B2O3 qui nous ont permis de
valider les différentes étapes de formation de l’équation bilan. De plus la synthèse par
magnésiothermie a plusieurs fois permis d’atteindre une stœchiométrie supérieure à 20%
en atomes de carbone [300, 137].
Dans ce paragraphe, les équations que l’on désire obtenir sont présentées selon que les
réactifs initiaux soient de l’oxyde de bore (B2O3) ou du bore. Le but est de démontrer
que les équations sont équivalentes.
Équations idéalement voulues à partir de B2O3-C-Mg
L’objectif premier de la magnésiothermie était d’abaisser la température de synthèse
du carbure de bore en créant le composé MgO dont la synthèse est très exothermique. Il
faut donc partir de B2O3 contenant de l’oxygène et non de bore pur.
L’ajout de magnésium permet de passer de l’équation3 [174, 175, 176],
6B2O3 + 21C 1333˚C−→ (B11C)C-B-C + 18CO (C.4)
à l’équation [234] :
6B2O3 + 18Mg + 3C −→ (B11C)C-B-C + 18MgO (C.5)
La température d’initiation de cette réaction se situe entre 900 et 1200˚C selon la littéra-
ture. Pour la réaliser, le magnésium est inséré dans les proportions stœchiométriques avec
2 le calcium Ca ou tout autre élément de la 2ème colonne du tableau périodique réagissant aussi avec
le bore. Seul le magnésium a été retenu pour le brevet.
3 tous les coefficients ont été multipliés par trois afin de faire ressortir le fait que B4C=(B11Cp)C-B-C.
L’équation généralement présentée est 2B2O3 + 7C
1500K−→ B4C + 6CO
240 ANNEXE C. ÉLABORATION DE LA MÉTHODE DE SYNTHÈSE
l’oxygène. Le magnésium est très réactif avec l’oxygène et réagit bien avant le carbone.
Pour cette raison, il n’est pas nécessaire de mettre autant de carbone que dans Equ. C.4.
En effet, le magnésium s’oxyde à l’air à température ambiante4. De plus le magnésium
devient liquide au-delà de 650˚C ce qui le rend plus réactif avec l’oxygène que le carbone
qui reste solide jusqu’à plus de 3500˚C.
D’après la littérature, on sait que lors de cette magnésiothermie, le matériau (B11Cp)CC
est probablement aussi créé en parallèle de (B11Cp)C-B-C, ou bien il apparaît sous forme
de défauts en forte concentration dans (B11Cp)C-B-C. Dans le but de créer les lacunes en
plus grand nombre, nous proposons de jouer sur la concentration du catalyseur. D’après
les chapitres précédents, une pression supérieure à 6 GPa lors de la synthèse devrait suffire
à éviter les arrangements CC et obtenir les chaînes C-C.
Une concentration sous-stœchiométrique de magnésium ne permet pas d’utiliser tout
l’oxygène qui va donc réagir avec le carbone selon Equ. C.4. Du carbone doit alors être
ajouté afin de combler le manque de magnésium. L’équation est [304] :
6B2O3 + (18− x)Mg + (3 + x)C −→ (B11C)C-B-C + (18− x)MgO + xCO (C.6)
et ne permet pas de réaction supplémentaire entre le bore et le catalyseur.
Une concentration sur-stœchiométrique de magnésium permet d’utiliser tout l’oxygène
et d’aboutir à un surplus de magnésium selon l’équation [304] :
6B2O3 + (18 + x)Mg + 3C −→ (B11C)C-B-C + 18MgO + xMg (C.7)
La réaction entre le magnésium et l’oxygène est beaucoup plus rapide (réaction liquide-
solide) que la réaction entre le bore provenant de la dissociation du B2O3 et le carbone
(réaction solide-solide). On s’attend donc à ce que le magnésium en excès réagisse avec le
carbone et le bore qui n’ont pas encore réagi ensemble.
C’est en effet ce qui est observé par Yaghoubi [304] qui note l’apparition du composé
MgB2. Les composés de type MgxCy (MgC2, Mg2C3, Mg2C) ne sont pas attendus car s’ils
sont créés, ils sont détruits par la température [305, 306, 307]. L’auteur en déduit que
l’équation se déroule en deux étapes :
Étape 1 :
6B2O3 + (18 + x)Mg + 3C −→ 12B + 18MgO + xMg + 3C (C.8)
Étape 2 :
2B + Mg −→ MgB2 (C.9)
12B + 3C −→ (B11C)C-B-C (C.10)
Thermodynamiquement, l’énergie libre de Gibbs de la réaction Equ. C.9 est plus né-
gative que celle de la réaction Equ. C.10. La réaction de formation de MgB2 directement
entre B et Mg est donc plus favorable et exothermique. De plus, la formation de MgB2
plutôt que de B4C peut aussi être due au plus grand taux de magnésium en contact avec
le bore suite à l’étape de magnésiothermie Equ. C.8 [304] et à sa forme liquide.
4 Pour cette raison, le magnésium non oxydé est généralement conservé dans un environnement inerte
comme de l’argon
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L’idée du brevet est d’augmenter suffisamment rapidement la température, pour que
les deux équations de l’étape 2 se fassent simultanément. Afin d’égaliser leur cinétique,
on peut aussi penser à augmenter suffisamment la pression pour que le magnésium ne
se liquéfie pas aux températures de synthèse (les deux réactions seraient de type solide-
solide). Il est alors possible que la sous-stœchiométrie en bore due à la concurrence des
deux réactions génère une plus grande quantité de (B11C)C-C (si la pression est appliquée)
que celle naturellement présente aux côtés de (B11C)C-B-C. L’équation que l’on désire
obtenir est alors : Étape 2’ :
2B + Mg −→ MgB2 (C.11)
11B + 3C −→ (B11C)C-C (C.12)
pour une équation bilan idéale :
6B2O3 + 18, 5Mg + 3C −→ (B11C)C-C + 18MgO + 0, 5MgB2 (C.13)
Ici, le composé MgB2 a été placé en produit parasite, mais nous verrons plus loin que
d’autres composés peuvent être formés.
Équations idéalement voulues à partir de B-C-Mg
Sans la présence de l’oxygène, il n’est pas nécessaire de mettre autant de magnésium.
De la même manière que précédemment, on peut utiliser la concurrence des cinétiques de
l’étape 2’ pour une équation bilan idéale plus simple :
12B + 0, 5Mg + 3C −→ (B11C)C-C + 0, 5MgB2 (C.14)
Cependant, même si le bilan est identique lorsque l’on utilise des réactifs non oxygénés,
la réactivité du bore issu de la décomposition du B2O3 est bien plus importante (le bore
est sous forme radicalaire) que celle du bore β (le bore est sous forme cristalline). De plus,
la réaction de séparation du B2O3 par le magnésium est très exothermique ce qui facilite
grandement les réactions de l’étape 2’. La cinétique des réactions de l’étape 2’ est donc
beaucoup plus lente si l’étape 1 n’a pas lieu.
Conclusion sur le choix des réactifs
Les mécanismes voulus étant les mêmes, il est préférable de simplifier au maximum le
système étudié et donc de se limiter à l’étude d’un diagramme ternaire Mg-B-C. Le dia-
gramme quaternaire Mg-B-C-O est beaucoup plus compliqué. Il fait notamment intervenir
les réactions après la formation de MgO :
2MgO +B2O3 800˚C−→ Mg2B2O5 Suanite (C.15)
3MgO +B2O3 800˚C−→ Mg3(BO3)2 Kotoite (C.16)
qui sont des composés pouvant encore réagir avec le carbone ou le bore.
Cependant, même si le bilan est identique lorsque l’on utilise des réactifs non oxygénés,
la réactivité du bore issus de la décomposition du B2O3 est bien plus importante et
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exothermique que celle du bore β ce qui facilite grandement les réactions de l’étape 2’.
De plus, l’oxyde de bore coûte moins cher et les "déchets MgO et Mg3(BO3)2" créées sont
facilement lavables à l’acide sans attaquer le carbure de bore [227].
MgO + 2H+ −→Mg2+ +H2O (C.17)
Dans l’optique de synthétiser et d’identifier les nouveaux matériaux à chaînes diato-
miques en laboratoire, il sera donc préférable d’utiliser du bore comme réactif. Dans
l’optique d’une production rapide et peu onéreuse, il sera préférable d’utiliser de l’oxyde
de bore.
C.1.3 Variations possibles des équations bilans avec la pression
Comme les matériaux à chaînes diatomiques sont métastables par rapport à (B11Cp)C-
B-C, on ne s’attend pas à obtenir exactement les équations bilan idéales présentées pré-
cédemment. On s’attend plutôt à obtenir comme produit un mélange de (B11Cp)CC et
(B11Cp)C-B-C si la synthèse est réalisée à pression ambiante, et un mélange de (B11Cp)C-C
et (B11Cp)C-B-C si la synthèse est réalisée au-dessus de 6 GPa.
On sait d’après la littérature que plusieurs types de composés MgBx existent comme
MgB2 [308], MgB4 [309]5, MgB7 [310], MgB12 [311], MgB20 [312] et Mg2B25 [313] par
exemple. La réaction parasite entre le catalyseur et le bore ne fournira donc pas forcément
du MgB2, mais un ensemble de tous ces composés. Il peut aussi y avoir formation de com-
posés type MgBxCy comme MgB2C2[314], Mg2B24C[315], MgB12C2[63] et Mg3B50C8[316].
La synthèse devant se dérouler sous pression on peut s’attendre à une montée globale de
toutes les températures d’initiation des réactions. Comme on ne dispose pas des données
thermodynamiques sous pression, cela rend compliquée la spéculation pré-expérimentale
sur le ratio des quantités produites. Pour l’équation bilan finale, les coefficients stœchio-
métriques sont donc remplacés par α, β, γ et δ. En ajoutant les phases que l’on pourrait
théoriquement trouver en plus des phases idéalement produites, on obtient l’équation
bilan :
12B + 3C + 0, 5Mg HPHT−→ α(B11C)C-C + β(B11C)C-B-C + γMgBx + δMgBxCy (C.18)
Il est aussi possible d’obtenir dans les produits des formes de bore et le carbone pur qui
n’auraient pas réagi. Ils peuvent aussi avoir changé de phase à cause de la pression et être
sous leur forme diamant, bore-α, bore-, bore-δ, bore-γ ou bore-β recristallisé[317].
C.1.4 Recherche de la température de synthèse
Le matériau (B11Cp)C-C étant métastable par rapport à B4C, s’il est créé, une élévation
suffisante de la température devrait permettre de passer la barrière énergétique de stabilité
et d’obtenir du carbure de bore B4C6.
Dans la phase à 21,5% en atomes de carbone (∼ B3.7C) de Bougoin [137] obtenue
par magnésiothermie, un recuit sous vide au-delà de 1600˚C permet de retrouver la
5La présence de se composé n’est pas attendue car il se décompose en d’autres composés MgBx
6 Le diamant par exemple, redevient du graphite s’il est chauffé à pression ambiante.
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Fig. C.2 – Évolution de la concentra-
tion totale en carbone lors d’un recuit
sous vide à 1600˚C d’après Réf. [137].
La poudre initiale est du carbure de bore
acheté dans le commerce et fabriqué par
magnésiothermie.
concentration 20% (∼ B4C). L’évolution de la concentration en carbone dans ce carbure
de bore est présentée Fig. C.2. L’auteur émet l’hypothèse que cette étape « permet de
retirer le carbone libre, l’azote, le magnésium ainsi qu’une grande partie de l’oxygène
(B2O3) contenus dans la poudre ». Une autre hypothèse est que le recuit des défauts
forme le matériau B4C.
Cette autre hypothèse est aussi appuyée par la connaissance que les lacunes sont très
présentes dans le carbure de bore, pouvant avoisiner les 15% dans B4C [130]. Afin de
confirmer le rôle du recuit, Anselmi [144] a étudié l’évolution du spectre de diffraction des
rayons X du carbure de bore B4C avec la température. Ses résultats sont présentés Fig. C.3.
On s’aperçoit que les spectres du carbure de bore synthétisés à base température possèdent
des pics supplémentaires. Ces pics sont les mêmes que ceux présentés Fig. 2.6. L’auteur
attribue ces pics à la présence de défauts et leur disparition à la bonne cristallisation du
B4C. On sait maintenant qu’ils peuvent correspondre à la présence de la phase (B11Cp)C-
B-C monoclinique (pas de moyenne rhomboédrique) ou à la présence de lacunes dans les
chaînes : CC. La disparition de ces pics lors d’un recuit tend à confirmer la deuxième
hypothèse énoncée précédemment : la température permet de combler les lacunes CC
en chaînes C-B-C. Afin de conserver les arrangements CC, une borne supérieure de
température est donc de 1600˚C et a été indiquée dans notre brevet.
De la même manière, pour synthétiser le matériau dans lequel les liaisons de chaîne
sont formées, on s’attend à avoir une borne supérieure de température à ne pas dépasser.
Comme la synthèse doit se faire sous pression, on s’attend à ce que cette limite soit
légèrement supérieure à celle que l’on obtiendrait à pression ambiante.
Il est donc important de réaliser la descente en température lorsque la pression est
encore appliquée sur les produits de réaction.
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Fig. C.3 – Évolution du spectre de diffraction des rayons X de B4C lors d’un recuit dans
un four à vide d’après Réf. [144]. La poudre de carbure de bore initiale a été synthétisée
par SPS (Spark Plasma Sintering) à 1300˚C. Les paliers d’augmentation de température
sont d’une demi-heure.
C.2 Spectres Raman des matériaux issus des réac-
tions parasites
Comme il a été démontré dans le chapitre 4, la diffusion Raman est un bon moyen
permettant de savoir si des chaînes C-C ont été créées dans l’expérience. Afin d’éviter
la confusion entre les spectres de diffusion Raman obtenus pour les matériaux à chaînes
diatomiques et ceux des matériaux issus des réactions parasites, il est important de bien
connaître les éléments permettant de les différencier. Dans les produits des réactions
parasites, il est possible d’obtenir MgB2, MgB7, MgB12, MgB20, Mg2B25, et MgB2C2. Dans
ces composés, MgB2 a déjà été étudié en diffusion Raman. Son spectre caractéristique
ne montre pas de pics qui peuvent porter à confusion. Les composés MgB12, MgB20,
Mg2B25, et et MgB2C2, sont des composés dont la structure est la même que celle du bore
β, mais pour laquelle certains sites sont partiellement occupés par du magnésium. On
s’attend donc à obtenir un spectre Raman similaire à celui du bore β avec quelques pics
supplémentaires aux basses fréquences7. Seuls les composés MgB7 et MgB2C2 peuvent
donc être confondus avec les matériaux à chaînes C-C. Ce sont en effet les composés qui
7 La masse M d’un atome de magnésium est de 24.305 u.a, supérieure à celle du bore. Le pic qu’il va
générer en vibrant aura pour fréquence ω ∼
√
K
M qui sera donc inférieure à celle produite par un atome
de bore.
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ont été repérés dans les premiers essais de synthèse. Les autres matériaux MgBxCy comme
Mg2B24C[315], MgB12C2[63] et Mg3B50C8[316] n’ont pas été repérés.
Dans cette section, le spectre Raman du composé MgB7 est présenté dans le premier
paragraphe. et le spectre Raman du composé MgB2C2 est présenté dans le deuxième
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Fig. C.4 – Spectre Raman théorique (trait plein) et expérimental (pointillés [318]) de
MgB7.
Le composé MgB7 est aussi composé d’icosaèdres et de chaînes. Les chaînes sont al-
ternativement composées de deux atomes de bore formant une liaison chimique B-B ou
composées uniquement d’un atome de magnésium isolé. Ce composé est parfois noté de
manière ionique (Mg2+)2(B12)2−(B-B)2− [319]. La comparaison du spectre obtenu théori-
quement avec le spectre expérimental [318] est donnée Fig. C.4. Il est composé de 46 pics
Ag et 44 pics Bg mais peu ont une intensité élevée.
Le spectre calculé représente bien celui obtenu expérimentalement. Il est dominé par
un pic extrêmement intense calculé à 494 cm−1 et mesuré à 490 cm−1. La visualisation
du vecteur propre montre que ce pic est dû à l’étirement des chaînes B-B (Ch5)8
8 Cela est cohérent avec les résultats trouvés dans les chapitres précédents dans lesquels l’intensité
Raman du mode Ch5 est très importante.
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Le deuxième pic le plus important correspond au mouvement de translation de l’atome
de magnésium (Ch5). Il est calculé à 224 cm−1 et mesuré à 219 cm−1. Sa masse étant
plus importante que celle des atomes de bore, sa fréquence de vibration est beaucoup
plus basse. Son intensité est plus importante que celle mesurée, probablement parce que
l’occupation de ce site par un atome de magnésium est partielle. On retrouve aussi les
caractéristiques des solides riches en bore ayant des icosaèdres. La libration est calculée
à 333 cm−1 et mesurée à 326 cm−1. Les modes d’élongations inter-icosaèdres et chaîne-
icosaèdre sont bien aux hautes fréquences et très élargis. La différence entre les fréquences
expérimentales et théoriques n’excède pas les 10 cm−1, et sur la centaine de pics actifs en
diffusion Raman, seuls quelques uns (∼ 20) ont une intensité calculée importante.
C.2.2 MgB2C2
Le composé MgB2C2 est composé de feuillets de type graphène composés de bore et
de carbone. Entre ces feuillets sont intercalés des atomes de magnésium.
Le spectre expérimental de MgB2C2 a été compliqué à reconnaître car il n’est pas
présenté dans la littérature. De plus la présence de mono-cristaux et non de poudres dans
l’expérience a rendu difficile la recherche d’un angle permettant de sélectionner les deux
types de modes Ag et Bg. Le spectre théorique est présenté Fig. C.5. Il est composé de 64
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Fig. C.5 – Spectre Raman théorique (traits pleins) expérimental (pointillés) de MgB2C2.
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Le spectre calculé représente bien celui obtenu expérimentalement. Il est caractéris-
tique car il possède trois zones bien distinctes : les basses fréquences (<450 cm−1), les
moyennes fréquences (650-850 cm−1) et les hautes fréquences (1000-1250 cm−1). Ces zones
sont séparées par des zones vierges de pics tant dans les calculs que dans l’expérience.
La partie des hautes fréquences domine le spectre par quatre pics d’intensités croissantes.
Chacun de ces quatre pics est un pic multiple superposant des modes Ag et Bg, c’est
pourquoi il m’a été impossible de les éteindre en faisant varier la position du cristal et la
polarisation du laser (voir explication sect. A.12) La partie des moyennes fréquences est
aussi composée de quatre pics mesurés à 670,735,767 et 823 cm−1 et calculés à 674,739,767
et 832 cm−1. La partie des basses fréquences est composée de sept pics principaux qui ne
sont pas multiples et dont l’intensité peut donc varier avec l’orientation du mono-cristal.
Ils sont calculés à 127, 194, 210, 223, 267, 231 et 403 cm−1 Seuls six pics sont visibles
expérimentalement car les données s’arrêtent en dessous de 150 cm−1. Ils sont observés à
188, 208, 219, 260, 318 et 391 cm−1. La différence entre les fréquences expérimentales et
théoriques n’excède pas les 10 cm−1, et sur la centaine de pics actifs en diffusion Raman,
seuls quelques uns ont une intensité calculée importante.
C.3 Conclusion
Une méthode théorique a été donnée afin de créer le matériau (B11C)C-C. Elle est basée
sur l’hypothèse que (B11C)CC est déjà fortement formé lors d’une synthèse de B4C par
magnésiothermie. L’excès de magnésium devrait permettre de réduire la stœchiométrie en
bore et former le composé (B11C)C-C si la température est élevée rapidement et la pression
lors de la synthèse supérieure à 6 GPa. Les spectres Raman théoriques des composés à
chaînes diatomiques ont été calculés au chapitre précédent, et ceux des matériaux MgB7
et MgB2C2, pouvant apparaître lors de la synthèse, et qui leur ressemblent fortement, ont
été différenciés.
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